









































Fabrication of anti-perovskite type transition-metal nitride thin films and 
 their magnetic and magneto-transport properties 
ABSTRACT : Spintronics has attracted a lot of attention from many researchers. Spintronics 
technologies are mainly applied to the read head of Hard Disk Drives (HDDs) and Magnetic Random 
Access Memories (MRAMs). New ferromagnetic materials are required to realize high-performance in 
these applications. We focused on anti-perovskite type transition-metal nitride thin films including 
’-Fe4N for this purpose. Fe4N, which has a face-centered cubic (fcc) iron lattice with a nitrogen atom 
positioned at the body-center site of the unit cell, is theoretically predicted to have a highly enhanced 
negative spin polarization of conduction electrons. This theory was experimentally confirmed via the 
large inverse tunnel magnetoresistance (TMR) ratio (-75%), which was observed in Fe4N / MgO / CoFeB 
magnetic tunnel junctions (MTJs) at room temperature (RT) and negative anisotropic magnetoresistance 
(AMR) effects. In addition, specific behaviors of the AMR properties have been reported in 
pseudo-single-crystal Fe4N thin films grown on MgO(001) substrates: the large stepwise change of the 
AMR ratio below 50 K when the sensing current flows along the Fe4N[100] direction and the appearance 
of an anomalous cos4 component in the AMR curves below 30 K. Anti-perovskite type transition-metal 
nitrides have other family materials including FeCo3N, FeNi3N, Mn4N, and so on. The spin polarization 
of FeCo3N was calculated as -1 because of the no density of states for up-spin electrons at the Fermi level. 
FeNi3N was reported to have a large AMR ratio (6%) at RT. Mn4N films have attractive features of 
experimentally demonstrated perpendicular magnetic anisotropy (PMA) and low saturation magnetization 
with sufficient thermal stability of the phase. In addition, Mn3AN (A = Ga, Ge, Sn, etc) has been reported 
to have some interesting properties. In the case of taking account of magnetic transition temperature, 
Mn3GeN is the most promising candidate to be applied to spintronics devices among the Mn based 
anti-perovskite nitrides. However, there are scare reports for the thin film fabrication, magnetism, and 
magneto-transport properties of these materials, FeCo3N, FeNi3N, Mn4N, and Mn3GeN. In 
magneto-transport properties, we investigated galvanomagnetic effects, such as the AMR effect and the 
anomalous Hall effect (AHE). The appearance of low temperature anomalies are expected in AHE of 
Fe4N thin films because of the common origin, the spin-orbit interaction (SOI), for the galvanomagnetic 
effect. We thus investigated these anti-perovskite nitrides from their thin film fabrication to 
magneto-transport property, in order to clarify their potentials in spintronics device applications.  
 In chapter 2, the experimental procedure is presented. Single layered anti-perovskite nitride 
thin films were epitaxially grown on MgO(001) single crystal substrate by DC reactive sputtering from a 
metal or an alloy target. These specimens were annealed in-situ with an infrared heating lamp to modify 
the ordering of the nitrogen sites in their lattice. Structural analysis was performed by X-ray diffraction 
(XRD) using –2 (out-of-plane) scans and grazing incidence –2 (in-plane) scans. The magnetic 
properties were measured using a vibrating sample magnetometer and a torque magnetometer. A 
photolithographic process and ion milling were used to pattern the films to the stripe shape for resistance 
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measurements. The stripe with 0.2 mm width and 6 mm length was formed along the [100] direction. 
Magneto-transport properties were measured in the temperature range of 5–300 K using the DC 
four-probe method of a Quantum Design Physical Properties Measurement System (PPMS) equipped 
with a motorized sample rotator. The TMR property was measured with current in-plane tunneling (CIPT) 
apparatus at RT.  
In chapter 3, the structural properties of the anti-perovskite thin films are discussed. We 
succeeded for the fabrication of single phased anti-perovskite nitride thin films by varying flow ratio of 
nitrogen gas into sputtering Ar gas during their deposition and the annealing temperature after the 
deposition. Under the well optimized fabrication conditions, the degree of order S of the Fe4N thin films 
became 0.94. The lowering of optimized annealing temperature of (Fe, Co, Ni)4N films implies that the 
thermal stability degrades with increasing the content of third element (Co or Ni) in the Fe4N lattice. 
Furthermore, (Mn, Ge)4N thin films were observed to have tetragonal lattice distortion, and the c/a ratio 
determined from the diffraction angles of (002) and (200) in XRD profiles was approximately 0.99. On 
the other hand, the lattice constant ratio of Fe4N remains almost 1 without changing measurement 
temperature.   
 In chapter 4, the magnetic properties are presented. In the magnetic property measurement, the 
saturation magnetization (Ms) of (Fe, Co, Ni)4N thin films decreases with increasing Co or Ni contents. 
The trend of the third element content dependence of their Ms corresponds to the past reports. In the 
Mn4N films, the perpendicular magnetization curves have a good squareness, while the in-plane 
magnetization curves have small hysteresis and are not saturated even under the applied magnetic field of 
15 kOe, meaning that the Mn4N films have large PMA. The Ms value is 110 emu/cc, which is twice as 
large as the previous reported values for the sputter-deposited Mn4N films on Si substrate. The PMA 
energy was estimated as 8.8×10
5
 erg/cc from the magnetic torque curves measured under various 
magnetic fields. In contrast, the spontaneous magnetization of (Mn, Ge)4N didn’t appear at RT, because 
the crystal structure of (Mn, Ge)4N films is different from that of the bulk, past reported.  
 In chapter 5 and 6, magneto-transport properties of anti-perovskite nitride films fabricated in 
this study were discussed. The low temperature anomaly of the AMR effects in the Fe4N thin films 
reduced with decreasing S. The physical origin of this feature was proposed to be tetragonal crystal field 
effect from the recent theoretical analysis of the AMR effects. The low temperature anomaly—the 
drastically drop of the anomalous Hall conductivity below 50 K— is observed in the AHE of the Fe4N 
films, as expected. The mechanism of the AHE of the Fe4N thin films was presumed to the intrinsic one, 
and the resolving 3d orbital degeneracy owing to the tetragonal crystal field effect was proposed as the 
origin of this low temperature anomaly in the AHE. In all the (Fe, Co)4N thin films, the negative AMR 
ratio were confirmed. The dominant s-d scattering process of the (Fe, Co)4N films is that the down-spin 
conduction electron is scattered into the down-spin d orbital. The inverse TMR effect, which supports the 
above consideration, were confirmed of the (Fe, Co)4N based MTJ. In the case of (Fe, Ni)4N films, the 
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sign of the AMR ratio changed from positive to negative with lowering temperature. We found that the 
s-d scattering of the (Fe, Ni)4N films is also the minority spin electron conduction by considering the 
tetragonal crystal field effect. In the Mn4N films, the positive AMR ratio at 300 K changed to negative 
below 100 K. The AMR theory suggested that majority spin electrons dominate conduction in the Mn4N 
films. That is to say, up-spin conduction electron is scattered into up-spin d orbital. In addition, the 
low-temperature anomaly—the significant increase of the AMR magnitude and the appearance of cos 4 
component in the AMR curves below 100 K—was observed. The low-temperature anomaly was also 
observed in the AHE in the same temperature range: the sudden drop of the anomalous conductivity and 
the change of its sign. It was supposed that these low-temperature anomalies are caused by the tetragonal 
crystal field effect of Mn4N thin films.  
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記号の定義については, 本文中の対応する箇所に明記している.  
 
Hc ： 保磁力 
Hk ： 異方性磁界 
Ms ： 強磁性層の飽和磁化 
Ku ： 強磁性層の一軸異方性定数 
TIR ： 赤外線加熱時の基板温度 
Ta ： 後熱処理温度 
U. L.  ： Under layer, 下地層 
Sub.  ： Substrate, 基板 
MTJ ： Magnetic tunnel junction, 強磁性トンネル接合 
TMR ： Tunnel MagnetoResistance, トンネル磁気抵抗（効果） 
GMR ： Giant MagnetoResistance, 巨大磁気抵抗（効果） 
MR ： MagnetoResistance, 磁気抵抗（効果） 
IR ： InfraRed, 赤外線 
VSM ： Vibrating Sample Magnetometer, 振動試料型磁力計 
XRD ： X-Ray Diffraction, X 線回折 
XRF ： X-ray Fluorescence Spectroscopy, X 線蛍光分析 
 
 













て中心的な役割を担っている. さらに HDD はコンピュータ用記録装置としての
用途以外に, ハードディスクレコーダ, ビデオカメラ, 家庭用ゲーム機など多く
の用途へ使用され, 製品化されている. HDD の大容量化がこれほどまでに進ん
だ要因として, 磁気再生ヘッドの著しい性能向上がある. 開発当初の電磁誘導
の原理を利用した誘導型薄膜ヘッドから, 異方性磁気抵抗(AMR)効果 1, 2 を利用
したAMRヘッド 1が登場した. 一方で, 1988年 Fe/Cr多層膜において発見された
巨大磁気抵抗効果(GMR効果)3, 4は, 得られる抵抗変化率がAMR効果に比べて格
段に大きいことから, AMR ヘッドに変わる次世代磁気ヘッドとして, GMR 効果
を利用したスピンバルブ(SV)型 GMR 膜 5, 6, 7の発明とそれを用いた SV-GMR ヘ
ッドが広く普及した. 最近では GMR 効果を凌ぐ磁気抵抗変化率を発現すること
が可能なトンネル磁気抵抗(TMR）効果 8を利用した TMR 素子 9, 10に関する研究
と TMR ヘッドの実用化が進んでいる. さらに, より低抵抗な磁気抵抗素子の実
現を目指し, GMR 積層膜に対して面直方向に電流を流す CPP-GMR (CPP : 
Current Perpendicular to the Plane) 素子 11, 12, 13に関する研究も企業, 大学などで盛
んに行われている. また近年での磁気抵抗効果素子の応用例として, 不揮発性
メモリでありながら高速動作・高集積を実現できると考えられている磁気ラン
ダムアクセスメモリ(MRAM: Magnetic Random Access Memory)があり, 現在コン
ピュータの一時記憶メモリとして主流となっている DRAM (DRAM: Dynamic 
















いた. しかし最近では, 電流磁場方式 MRAM の記録ビットの微細化に伴う磁化
反転時の消費電力の増大を低減させる手法はいくつか提案されているがその一
つに , スピントランスファートルク 14, 15 による電流誘起磁化反転  (CIMS: 
Current Induced Magnetization Switching)という磁化反転技術を応用することによ
って消費電力の問題を解決したスピンRAM (STT-RAM)が挙げられる. STT-RAM 
の開発当初は記録素子に面内磁化方式の磁気トンネル接合(in-plane MTJ)を使用
していたために書き込み電流値の低減が困難であり, 高集積化に限界があった







と down-spin の電子は互いに逆方向に散乱され, 電子の流れに対して垂直方向に
スピン流が生じる 17. このような電流からスピン流への変換はスピンホール効















であり, 理論上はスピン分極率の大きさが１となる. Julliere モデル 8で説明され
るように, TMR 比は強磁性体の状態密度のスピン分極率に依存しており分極率
の大きさが１の場合 TMR 比は無限大となる. 最近ではホイスラー合金を強磁性
層に用いたTMR素子において, 室温で 150 %を超える大きなTMR比が得られて
いる 20, 21. また, ハーフメタルがフェルミエネルギー近傍において片側スピンの
状態が存在しないことから考えて, 伝導度のスピン分極率（以降は状態密度の分
極率と区別するためにスピン偏極率と呼ぶ）も大きいと考えられ, 実際にホイス
ラー合金を強磁性層に用いたCPP-GMR素子において, 室温で 28.8 %という大き
な GMR 変化率が報告されている 22. 確かに, ハーフメタルであるホイスラー合
金は高いスピン分極率を持ち, ホイスラー合金を用いた磁気抵抗素子において
高い MR 比を得られている. しかし, ホイスラー合金の規則化のためには 400 ˚C









材料として非常に興味深い材料である. まず’Fe4N の物性について述べておく. 
’Fe4N は Fig. 1-1 上図のように fcc-Fe の体心位置に窒素原子が１つ入った構造
を有している. また, Fig. 1-1下図のFe-N二元状態図 23を見るとわかるように680 
˚C付近まで安定相で存在する. 飽和磁化は 1.9～2.1 B, キュリー点は 761 Kであ
る. 飽和磁化, キュリー点共に bcc-Fe のそれと比べると小さな値となっている
が, 室温動作する実デバイスに十分応用可能な値となっている. Fig. 1-2 には, 
2006 年に Kokado らによって報告された’Fe4N の理論計算の結果
24を示す. そ
の結果によれば, フェルミエネルギー近傍での’Fe4N の電子状態密度(DOS: 
Density Of State)について, up spin の状態密度よりも down spin の状態密度の方
が大きくなっており, ’Fe4N が負の分極率を有すると予測されている. また, 
フェルミエネルギー近傍で up spin, down spin 両方の状態密度が存在するので
’Fe4N それ自身はハーフメタルではないが, bcc-Fe のフェルミエネルギー近傍
での DOS の分極率 240. 3 と比べて’Fe4N は大きなスピン分極率を有し, その値
が0. 6 となることも予測されており, 実験的に得られている CoFeB のスピン分
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極率と同程度のスピン分極率が’Fe4N で得られる可能性がある . さらに
Kokado らの理論計算結果において興味深いことには , 伝導度の分極率が
’Fe4Nにおいて非常に大きく負に偏極しその値がほぼ１となる点である
Kokado らはその原因を’Fe4N 内の窒素の 2s, 2p 軌道により Fe の 4s, 4p 軌道
が結合・反結合軌道にエネルギー分裂し, さらに Fe の 4s, 4p 軌道が Fe の 3d 軌
道と混成軌道を形成することによって, フェルミエネルギー近傍で Fe の 4s, 4p
軌道の状態がup spin側だけ非常に小さくなるためだと説明している(Fig. 1-2 (b)). 
このように ’Fe4N は負で, なおかつ大きな状態密度および伝導度のスピン分
極率を持つと期待されている材料である. 応用の観点から言えば, 高い伝導度
のスピン分極率を有する’Fe4N を GMR 素子の強磁性層に応用することによる
非常に大きな GMR 変化率の発現が期待される, また高いスピン偏極電流を生み
出すためのスピン源材料への応用も期待される. さらに, 状態密度および伝導
度のスピン分極率が負となることから, それらが正の強磁性材料と組み合わせ
た TMR 及び GMR 素子において Inverse の MR 効果や Inverse の CIMS の発現が




’Fe4N は, スピントロニクス材料として有望であり, なおかつ負の分極率を有
するという点で非常に興味深い材料である. しかしながら, スピントロニクス
材料としての’Fe4N の特性評価を実験的に行った例はまだまだ少なく, 本当
に有望な材料であるかは現在のところ不明である. Narahara ら 25が PCAR と呼ば
れる手法で実験的に測定した伝導度のスピン分極率の大きさは 7.8 K で 0.59 で
あったと報告されている. Narahara らはこの実験結果から’Fe4N が-Fe と比較
して大きな伝導度のスピン分極率を有していると結論しており, ’Fe4NのGMR
素子への適応が期待されるが, ’Fe4N を強磁性層に用いた GMR 素子の報告例
はまだ無い. また, Inverse の MR 効果については, Sunaga ら 26 によって Fe4N / 
MgO / CoFeB トンネル磁気接合(MTJ)における InverseTMR 効果が報告されてい
るが, この報告で得られている TMR 比は Fig. 1-3 に示すようにわずか18.5 %で
あり, bccFe よりも大きなスピン分極率を有するという Kokado らの理論計算の
結果から考えると非常に小さな TMR 比の大きさしか得られていない. しかしな
がら Sunaga らの報告の中で興味深いのは, TMR 比のバイアス電圧(VB)依存性が
非対称であったということである. このことについて Sunaga らは, バイアス電
圧が負側では Fe4N の状態密度, 正側では CoFeB の状態密度の形状を反映して
TMR 比が変化している可能性について言及しており, 具体的に TMR 比のバイ
アス電圧依存性においてVB = 250 mV付近でTMR比が極値を示すのは, Kokado
 5 
らが求めた’Fe4N の状態密度のエネルギー分散関係(Fig. 1-2 (a))における E - EF 
= 0.3 eV 付近の down spinの状態密度の急峻なピークを反映しているためではな
いかと述べている. また, 更にKomasakiら 27の報告によれば, Si単結晶基板上の
擬単結晶 Cu 下地上に擬単結晶 Fe4N 層を作製することにより, Fe4N / MgO / 
CoFeB - MTJ において室温で最高-75.1%と比較的高い TMR 比(Fig. 1-4)が得られ
ている. また, Tsunoda ら 28によれば 異方性磁気抵抗効果では電流方向と磁場方
向が垂直な亜場合よりも平行の場合のほうが抵抗値が低いことから負の AMR
比を示すことがわかり(Fig. 1-5), 少数スピン電子伝導だということがわかる. 更








頂点位置A, 面心位置Bに遷移金属, 体心位置に窒素という構造をしている. 例
えばFe3AN (A = Al, Zn) 
29 は, 高キュリー点, 高飽和磁化, 低保磁力の軟磁性材料
として, 電動機, フラックスゲート磁力計などへの応用を目的として研究され






報告されている. さらにMn3AN (A = Zn, Ga, Ge, Cu)は磁気体積効果が報告され
ている33.  
 ’Fe4N 以外の逆ペロブスカイト型遷移金属窒化物の中でスピントロニクス
応用が期待できる材料はいくつか挙げられる . その一つは FeCo3N である. 
FeCo3Nは頂点に Fe, 面心にCoが位置する結晶構造をしており(Fig. 1-6), 理論計
算の報告がある (Fig. 1-7)34. それによると, up-spin側ではフェルミ面上にバンド
が存在せず, down-spin 側のみにバンドが存在することからハーフメタルが期待
できる. もしハーフメタル材料が実現できれば, HDD 再生ヘッドや, 磁気センサ
の更なる高性能化が可能となる. さらに, FeNi3N では室温で 6 %と高い AMR 比
が観測され(Fig. 1-8), FeNi3N は磁気センサへの応用が期待できると報告されて




 また, 逆ペロブスカイト型Mn基窒化物ではMn4Nが挙げられる. Mn4Nは頂点
位置と面心位置のモーメントが対をなすフェリ磁性である(Fig. 1-10). それより, 
 6 
飽和磁化はとても低くまたキュリー点も 738 K と十分に高い. 加えて薄膜にお
いては垂直磁気異方性(Fig. 1-11)37 が報告されていることから垂直磁化方式
MRAM への応用が期待できる. さらに分極率についても計算されており, 正の
分極率を有することが報告されている(Fig. 1-12)38. 他のMn基窒化物だと磁気体




0.6 と比較的高い値を示している(Fig. 1-15)40. このフェリ磁性 Mn3GaN1-は MTJ
の強磁性電極として用いた場合, 4 %の TMR 比が発現することが報告されてい
る(Fig. 1-16)41. しかしながら Mn3GaN のネール点は室温付近と実用性に欠ける. 
Mn3AN の中で実用可能なネール点を有する材料を考えた場合 , Mn3GeN と



















Density of states, conductivities, and spin polarization ratios of Fe4N: (a) Ds(E ) calculated using the 
FP calculation. (b) Schematic illustration of partial DOSs. The 4s-4p components are partly covered 
by the 3d ones (see darkish parts in 3d components). (c) Ds(E ) and P DOS( E) for −1 eV≦E−EF≦1 eV 
of the TB model and the FP calculation. (d) i, s(E ), s(E ), and P (E ) for −1 eV≦E−EF≦1 eV. Here, 
2s, s(E )and 2p, s(E) for N are not shown because of their small values.  
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Fig. 1-4 各温度条件下で測定したFe4N‐MTJのTMR比のバイアス電圧依存性 
 



































































































































































































































前節で述べてきたように, 逆ペロブスカイト型遷移金属窒化物の中でも, Fe4N, 




しかしながら, その磁気輸送特性だけでなく, 薄膜合成, 磁気特性についてもあ
まり調査が行われていない. それより本研究では, その磁気輸送特性に加え, そ





3. 逆ペロブスカイト型 Fe 基窒化物薄膜の磁気輸送特性【第５章】 










第５章では, 異方性磁気抵抗効果, 異常ホール効果を用いて Fe4N, FeCo3N お
よび FeNi3N を含む逆ペロブスカイト型 Fe 基窒化物薄膜の磁気輸送特性を調査
する.  
第６章では, 異方性磁気抵抗効果, 異常ホール効果を用いてMn4N, Mn3GeNを
含む逆ペロブスカイト型 Mn 基窒化物薄膜の磁気輸送特性を調査する.  
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本研究で用いた基板は, Si{100}単結晶基板, 熱酸化膜付 Si{100}単結晶基板, 
MgO{100}単結晶基板である.  
 
Si{100}単結晶基板, 熱酸化膜付 Si{100}単結晶基板については, 基板の厚みが
0.50 mm から 0.65 mm の 6 インチφのウェハから 49 mm 角のサイズに劈開して
使用した. なお, 熱酸化膜の厚さは 600 Åである. Si基板の洗浄は, 半導体製造プ
ロセスとして開発された RCA 法を参考としたウェット洗浄を行った. 以下に今
回おこなった基板洗浄方法を示す.  
1. 使用するテフロン(PFA)ビーカー, 基板洗浄用テフロン治具, テフロンピンセ
ットを超純水で流水リンスし, 容器および治具の洗浄をおこなう.  
2. 硫酸過酸化水素水溶液 (H2SO4:H2O2 = 4:1 (体積比)) に浸し, 洗浄を行う. (10
分) 
3. 超純水で基板の流水リンスを行う. (10 分) 
4. 希フッ酸水溶液 (HF:H2O = 1:100) に基板を浸し, 基板表面をエッチングす
る. (1 分) 
5. 超純水で基板の流水リンスを行う. (10 分) 
6. 基板を超清浄窒素エアーガンでブロー乾燥させる.  




ただし熱酸化膜付 Si 基板に関しては, 本洗浄によって酸化膜がすべて除去され
るということはない.  
  
MgO{100}単結晶基板に関しては, 伝導特性評価用試料には基板の厚みが 0.5 
mm の 24 mm 角基板(フルウチ化学製)を用い, 構造解析用試料には主に同基板
を 12 mm 角のサイズに劈開した基板を使用した. MgO は NaCl 型の結晶構造で
空間群は Fm3m であり, 格子定数は 4.212 Å である. これらの基板は出荷時に, 
劈開, 研磨, 純水洗浄の工程を経てきている. この様な状態基板をそのまま成
膜に使用すると Fe - N エピタキシャル薄膜が得られないことがすでに分かって
いる１. そこで, 脱脂及び脱水処理を以下の手順で行った.  
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1. 一級アセトンで超音波洗浄を行う. (5 分×2 回) 
2. 一級エタノールで超音波洗浄を行う. (3 分×2 回) 
3. 熱エタノール蒸気浴にて, 水滴跡や水分を除去する.  
4. 基板ホルダーに基板をセッティングし, 成膜装置のロードロック室に入れ真
空を引く.  





HIMS-X005)を用いた. Fig. 2-1 (a)に装置の概略図を示す. 本装置は, ロードロッ
ク室(2 室), 基板前処理室, 搬送機室, 成膜室(4 室), STM 分析室からなるクラ
スタータイプのチャンバー構成になっている. 成膜雰囲気の清浄化を図るため, 
チャンバー本体の材質には, Al 合金(JIS 規格：A5052 および A221)を用い, 内表
面を EL加工することにより, 放出ガスの低減をおこなっている. さらに, 電気
的絶縁および真空シール部には, 放出ガス量の多い有機系材料の使用を避け, 
それぞれ高純度アルミナ, 金属ガスケットを用いている. 真空排気系には, 磁
気軸受型複合分子ポンプ(大阪真空機器製作所製：TG1121M), スクロール真空ポ
ンプ(アネスト岩田社製：ISP-500)を用い, 完全オイルフリーとなっている. 真
空計には, エクストラクターゲージ(インフィコン社製：ヘッド IE514, コント
ローラーIM520)を用い, 成膜室において 10-12 Torr 台, 搬送機室では 10-11 Torr
台(ロボット動作時, 10-10 Torr 台)の極高真空を実現している. スパッタリング
時の mTorr オーダーの測定には, スピニングロータゲージ(インフィコン社製：
ヘッド VK201, コントローラーVM212)を用いた. スパッタリングガスの Ar ガ
スは, 本学工学部ミニスーパークリーンルーム内の超高純度ガス施設から供給
している. この超高純度Ar (UC-Ar)ガスは, 不純物濃度がpptのオーダーであり, 
配管材料にクロム酸化不動態処理(CRP)処理を施した SUS 管を用いることによ
り, ユースポイントでの不純物濃度は 1 ppb程度であることが分かっている. Ar
ガスの制御には, 内表面接ガス部に CRP 処理を施したオートプレッシャーレギ
ュレータ(エステック社製)およびマスフローコントローラー(エステック社製)を
用いた.  
カソード構造は, 平行平板型であり, 基板とターゲット間の距離を 200 mm
と従来型より長くした, ロングスローカソード構造である. この構造は, 不均
一なプラズマあるいはカソードの磁界の影響が基板まで及ばない, スパッタ粒
子の基板への入射角が比較的均一になる, 良好な膜厚分布が得られる, 等の特
徴を有する. 膜厚制御は, シャッターの開閉時間によりおこなう. シャッター
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動作による膜厚分布の影響を抑えるため, 開閉方向が一方向になるように, 二
枚の回転シャッターを用いた. 成膜室 34 においては, 10 Å 以下の多層膜が作製
出来るように, 回転シャッターより開閉時間(100 msec 以下)が速い, 振り子式
シャッターを用いた. 実際の開閉時間は, 70 msec 以下である.  
積層膜の作成には, Fig. 2-1 (b)に示す当研究室所有の超高真空対応マルチスパ
ッタ装置 (月島機械社製) を用いた. 本装置は二つの搬送室, 反応性スパッタ室, 
メタル成膜室, プラズマ酸化室によって構成されている.  
 本装置では, 搬送室内に基板カセットを備え, 最大 10 枚の基板を収納可能と
なっている. また, 搬送室を二段階二室にすることによって, 成膜室の真空度劣
化を防いでいる. 搬送室から各プロセス室への搬送は, トランスファーロッド
によりおこなわれる.  
 反応性成膜室 (RS 室) は, 一基のマグネトロンカソードを装備しており, カソ
ードには RF (13. 56 MHz) および DC 電源が接続されている. また, ＲＦ基板バ
イアス電極一基も装備しており, こちらには RF (40 MHz) および DC 電源が接
続されている. 本研究ではＲＦカソードにて MgO のダイレクトスパッタを, Ｒ
Ｆ基板バイアスを用いて逆スパッタリング法による基板のドライエッチングを
行っている. ドライエッチングの目的は基板表面のクリーニングである. なお
ターゲット基板距離は 50 mm である.  




移動なしに最大６種の材料を連続成膜可能である. また, MS 室へ超高清浄窒素
ガス (UN2) を導入することにより, 窒素との反応性スパッタも可能である. N2
ガスはカソード5 (C5) とカソード6 (C6) の中間位置に存在するガス導入ポート



























































た. MgO 層成膜には RF マグネトロンスパッタリング法 (到達真空度：6×10-9 
Torr 以下 )を用い, 逆ペロブスカイト型遷移金属窒化物層成膜にはUN2および
Arガスを導入し反応性 DC マグネトロンスパッタリング法 (到達真空度：4×10-8 
Torr 以下 )を用いて成膜した. なお, 第３章にて述べるが, 逆ペロブスカイト型
遷移金属窒化物成膜時の導入ガスの総流量に対する N2 流量比は, それぞれの薄
膜材料毎に最適化した. 成膜後, 逆ペロブスカイト型遷移金属窒化物層成膜後
は規則化のために真空状態を保ったまま赤外線 (IR) 加熱を試料に加えた. IR 加




最高温度到達には約5 min程度掛かるため加熱時間は15 minとしており, 電流量







に磁界中熱処理を行った. 試料の熱処理は, 試料の酸化を防ぐため到達真空度 3
×10-6 Torr以下の真空中で無誘導ヒーターを用いて行っている. 昇降温速度は毎
分 3 ˚C であり, 設定温度で 1 時間保持した. なお, 昇降温過程および設定温度保















 フォトリソグラフィー法は, 異方性磁気抵抗効果素子作製のために使用した. 
形成プロセスは以下の通りである. プロセスに用いたフォトマスクの設計図を
Fig. 2-2 に示す.  
1. AMR 薄膜試料をアセトンおよびエタノールで洗浄後フォトレジストを
塗布し, AMR 測定パターンのパターンニングを行う.  
2. Ar イオンミリングによって AMR 測定パターン外の金属薄膜を除去し, 
レジストを剥離する.  












Fig. 2-2 フォトリソグラフィー法による微細加工 








 磁化曲線の測定には, 振動試料型磁力計 (VSM, 理研電子社製: BHV-35), 物
理特性測定装置VSMオプション(PPMS: カンタムデザイン社製)および磁気特性
測定装置(MPMS3: カンタムデザイン社製)を用いた. MPMS3 は超伝導量子干渉
素子を内蔵した測定システムで高感度の磁化測定が可能である. 室温における
飽和磁化 Ms の窒素流量比および加熱温度依存性は, 比較的大きな試料で測定が
行える前者のVSMを用いた. PPMS, MPMS3は測定試料の冷却も可能であり, 加
えて, 大きな磁界 (PPMS : 90 kOe, MPMS3 : 70 kOe) を印加可能である. それよ
り一軸異方性定数 Ku や異方性磁界 Hkの測定には PPMS, MPMS3 を用いた.  
 
第２項 結晶構造解析 
試料の結晶構造解析は, 表面構造評価用多機能 X 線回折装置(理学電機社製：
ATX-G)を用い, Cu-Kα線による X 線回折 (XRD) 法により膜の out-of-plane 
(2スキャン)および in-plane (スキャン, 2スキャン2スキャン) 方向




入射角を変えることによって X 線の膜厚方向の進入深さを変えることができる. 
膜面内方向にも結晶面がそろっている擬単結晶試料については, スキャンによ



























































を用いており, 格子定数の温度依存性は Fig. 2-4 に示す全自動水平型多目的 X 線
回折装置 SmartLab (リガク社製 : SmartLab) と極低温アタッチメントを用いて
いる.  
精密な格子定数の決定にはある特定の格子面間隔の測定のみでは不十分であ
る. 格子面間隔 d は Bragg の法則から sin の関数であることから,  の大きさに
対応してその誤差の大きさも変化する 3. NelsonとRiley4および Taylorと Sinclair5
は種々の誤差の原因を厳密に分析し, 格子面間隔の誤差d/d を,  
     
であると示した. カッコの中は Nelson – Riely 関数と呼ばれる. K は定数である. 
本研究では, この Nelson – Riely 関数に対して, 様々な で求めた格子面間隔を
プロットすることにより, 室温におけるより正確な格子定数を決定した.  
 低温 XRD 測定は極低温アタッチメントの装着等により測定に制限がある. そ
れより本研究では 2スキャンを用いて, (004), (024)面の測定を行った. (004)
面の測定は通常の 2スキャンを行い, (024)面はの角度を 23.565ずらし測定
を行っている(Fig. 2-5). 測定温度条件は 300K から温度を低下させ, それぞれの
測定温度で 300 秒保持した後, アライメントおよび測定を行った. 測定温度範囲
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第 1 章で述べた Fe4N の特異な電子状態は窒素が fcc Fe の体心位置に規則的に
侵入する (Fig. 2-6 (a)) ことにより現れる現象であり, Fig. 2-6 (b)のように他の八
面体位置および四面体位置へランダムに侵入した場合は現れない可能性が高い. 
それより本研究では逆ペロブスカイト型遷移金属窒化物薄膜 (Fe4N, Mn4N) に
おける窒素位置規則度 S を算出した. 窒素位置規則度 S は規則格子線 (100) お
よび基本線 (200) を用いて下記の式で表される.  







         2-2 
ここで, 𝐼ℎ𝑘𝑙




   𝐼ℎ𝑘𝑙
𝑐𝑎𝑙 = 𝐿𝑃 ∙ 𝜓∙𝐹ℎ𝑘𝑙
2 ∙ exp (−2𝐵
sin2𝜃
λ2
)     2-3 
で表せる. ここで LP はローレンツ偏光因子 6, 7, は powder ring distribution factor 
(PRDF), Fhklは構造因子である. 指数関数項は Debye – Waller 因子であり, カッコ
内の B は温度因子 8, 9である. PRDF は単結晶と多結晶を繋ぐ幾何学因子である. 
回折線ソーラースリットの開き角を s2, 試料の結晶配向面の基準面に対するず
れ角の標準偏差を*とした場合, PRDF は下記の式で表され, その測定角度依存







)       2-4 
単結晶の場合, 標準偏差はほぼ 0 であることから, PRDF は角度に依らず定数と
なる. 一方で多結晶の場合は標準偏差が大きく, 測定角度によって PRDF は大き
く変化する. 本研究では, MgO 基板上に擬単結晶膜を作製しており, *の測定結















Fig. 2-6 (a)窒素が体心位置に規則的に侵入した Ordered – Fe4N (S = 1) 
(b)窒素が他の八面体位置や四面体位置にランダムに侵入した




Fig. 2-7 PRDF の測定角度依存性 




















































膜組成評価には蛍光 X 線分光(理学電機社製：RIX2100)を用いた. 組成の決定
は, 薄膜 FP (Fundamental Parameter) 法による定量分析により行った. FP 法とは, 






AMR効果は第 2章第 2節でパターンを形成した試料を, PPMSの試料回転機構
付き直流抵抗測定オプションを用いて測定した. 本研究では補足が無い限り
AMR は Fig. 2-8 (a)のように, 加工パターン長手方向に電流を流し, 膜面内で磁
化を回転させる. 一方, 本研究では Transverse AMR 効果の測定も行っている. 
Transverse AMR 効果も同様に長手方向に電流を流すが, 磁化を電流と直交する
膜断面内で回転させる (Fig. 2-8 (b)). 面内磁気異方性を有する Fe4N 薄膜の場合, 
Transverse AMR 効果では磁化が容易軸と困難軸を交互に通り, 印加磁場の回転
と磁化の回転にずれが生じる (Fig. 2-9). 印加磁場の大きさによってずれは異な
り, Fe4N 薄膜の異方性磁界よりも十分に大きい印加磁場ではずれは小さくなる. 
それより, 本論文では各試料の異方性磁界よりも十分に大きい磁場を印加して
いる.  
異常ホール効果の測定は第 2 章第 2 節でパターンを形成した試料と PPMS ホ
ルダの 4 端子をボンディングにより接続し, 異常ホール抵抗と縦抵抗を同時測
定した(Fig. 2-10). 異常ホール抵抗は試料の磁化が飽和している高磁場の範囲の









) が含まれ (Eq. 2-5), Fig. 
2-10 のようにホール曲線が y 軸方向にシフトする.  





















Fig. 2-8  (a) AMR 効果測定概略図 ( : 磁化角度) 
(b) Transverse AMR 効果測定の概略図  
( : 印加磁場角度,  : 磁化角度, I : 電流) 
 
 


















































Hk = 18 kOe
Happ =







Fig. 2-10 ホール効果測定と縦抵抗率測定の 












































第７項 TMR 特性評価 
強磁性トンネル接合膜の TMR 特性評価には CIPT (Current In-Plane Tunneling)
を用いた(Fig. 2-11). 本装置は 12 端子法と呼ばれる従来の 4 端子法による抵抗測





層の影響を強く受け, 抵抗値がプローブ間距離に対して大きく変化する. (Fig. 
2-13) 











MR  (%) 
となっている. ここで RAPおよび RPはそれぞれ, MTJ の両強磁性層の磁化状態が
反平行時および平行時の MTJ の抵抗値である. Normal の磁気抵抗効果があらわ
れる素子では通常 RPを分母に用いるのが一般的であるが, Inverse の磁気抵抗効
果素子では RAP の方が RPより小さいために, RAP を分母として用いることが多
い 10, 11. このように定義することにより, Inverse か Normal かによらず MR 比の
大きさを直接比較することができる. RAPおよび RPの決定方法を説明するため例







場領域では平行配置を実現していると考えられる. (a), (b)ともに, 反平行, 平行磁化配置
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応用へ向けた物性解明である. しかしながら, 同薄膜の作製報告例は少ない. そ
のため, 本章では窒素含有量, 加熱温度依存性, 窒素位置規則度など様々な作製
条件について詳細に検討を行う.  
Fe4N の高スピン分極は, 窒素が体心位置に侵入し, 鉄原子と窒素原子が混成
軌道を形成することが要因である 1. それより, Fe4N において窒素を体心位置に
規則的に侵入させることが重要であり, 窒素が他の八面体位置や四面体位置に
侵入した場合はスピン分極率が低下する可能性がある. また, 第 1 章で述べた
Fe4N 薄膜の AMR 効果における低温異常も同様に窒素が体心位置に侵入するこ
とが要因だと考えられるが, これらは実験的にも理論的にも検証されていない. 
それより, 加熱温度を変化させることにより意図的に窒素を体心位置以外に侵
入させ, 窒素位置規則度 S の異なる試料を複数作製し, 実験に供した.  
 ハーフメタル材料として期待ができる FeCo3N 薄膜は Takahashi ら
2によって
理論計算が行われた報告はあるが, 作製報告例はほとんどない. Sanai ら 3により
分子線エピタキシー法(MBE)を用いて’-Fe4N に Co 量を増やしていった場合の
作製報告例がある(Fig. 3-1). それを見てみると比較的薄い 15 nm程度でも逆ペロ
ブスカイト型構造が形成されていることから FeCo3N は作製しやすいと考えら
れる. また, Takahashi らの報告にある Co 組成を変化させていった場合の分極率
は, 常に Fe4N よりも高い(Fig. 3-2). 加えて, Fe4N に第 3 元素の Co を添加した場
合, その作製条件・磁気特性はどのように変化調査するために, FeCo3N の組成だ
けでなく Co 組成を複数変化させた. また, (Fe, Ni)4N の微粒子作製報告で, 熱耐
性が十分に高いことが報告されている 4. それより, 高品質な(Fe, Ni)4Nの合成が




室温における高 AMR 比の報告 6があることから, その物性は未だ詳細に解明さ
れていないことがわかる. しかしながら, (Fe, Ni)4N の Ni 組成に対する室温での
飽和磁化の報告が無いことから, 本研究では, (Fe, Ni)4N でも(Fe, Co)4N 同様第 3
元素の添加量を変化させて作製を行った.  
 Mn4N 薄膜に関しては, 作製および磁気特性に関する詳細な調査を行った報告
 43 
例はまだ無く, 垂直磁気異方性の原因も不明である. そこで本章では Mn4N 薄膜
の作製条件の検討から行い, 垂直磁気異方性と結晶格子に相関があるか検討す
るため, その窒素含有量, 窒素位置規則度, 格子定数を含め詳細に調査する. 過
去の作製報告例が少ないことから, ’-Fe4N 薄膜の作製条件を参考にする. 過去
の報告から’-Fe4N単相形成のためには(001)配向制御された下地が必要となるこ
とがすでにわかっている. Fig. 3-4 (a)は原田7によって報告された, ガラス基板上に作
製した配向制御されていない Fe-N 薄膜の成膜時プロセスガスにおける窒素流量比と形
成相の関係である. これを見るとガラス基板上の配向制御されていない Fe-N 薄膜にお
いては, 成膜時プロセスガスにおける窒素流量比を 0～40 %まで変化させてもFe4N 相
すなわち’相は単相で得られることはなく, 窒素流量比が5 %付近で’相と相との
混相が得られるのみである. 一方 , 高橋 8 によって報告された Fig. 3-4 (b)の 
MgO(100)単結晶基板を用いて(001)配向制御されたFe-N薄膜のXRDプロファイル成膜
時プロセスガスにおける窒素流量比依存性を見てみると, 窒素流量比24 %において, 基
板からの回折線を除けば’-Fe4N の格子間隔に対応した回折線のみしかあらわれて
おらず, ’-Fe4N 単相の Fe-N薄膜を得られていることがわかる. 以上から, ’-Fe4N 単
相形成のためには(001)配向制御が必要であり, 先の MgO 基板のように(001)配
向した下地の作製が必要となる. このようなことから, Mn4N 薄膜でも同様だと
考え作製を試みた. また, Fig. 3-5 の Mn-N 二元状態図を見るとわかるように 880 
˚C 付近まで安定相で存在することから熱安定性が高いことが分かる. さらに, 
Mn-Nの磁性についても報告されており, Mn4Nではフェリ磁性であるがMnおよ
び Mn4N 以外の Mn 窒化物は反強磁性体ということから, 窒素組成を制御するこ
とが重要だと分かる 9. そこでまず Sunaga ら 10の報告にあるように MgO 基板の
使用に先立って熱酸化膜付 Si 基板を用い, MgO 薄膜を(001)配向バッファ層とし
て作製し, 成膜時窒素添加量に対してどのような Mn-N 相が形成されているか
について検討を行った.  
 以下, 本章の構成について述べる.  
Mn3GeN はこれまでバルクの報告のみであり薄膜は作製されていない, それよ
り上記 Mn4N 薄膜作製で得られた知見を元に窒素流量比, 加熱温度依存性につ
いて検討を行う. 本研究では, Mn3ANの一例としてMn3GeNを作製することから
(Fe, Co, Ni)4N とは異なり, Mn : Ge 組成は基本的に 3 : 1 前後で変化させない.  
 第 2 節では, これまで詳細に検討してきた’-Fe4N 擬単結晶薄膜の作製を行い, 
逆ペロブスカイト型窒化物に対して窒素含有量, 加熱温度, 窒素位置規則度が
どのような影響を与えるか検討する. 第 3 節では(Fe, Co, Ni)4N 擬単結晶膜の作
製の検討を行う. 第 2 節で得られた知見を元に, 窒素流量比最適化, IR 加熱温度
最適化等について検討する. さらに, Co, Ni組成を変化させ, Co, Ni量が増えるに
つれて薄膜の構造がどのように変化するかみていく. 第 4節では, -Mn4N擬単結
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晶膜の合成を検討する. 第 2 節同様の検討を行い, 窒素流量比および加熱温度を
変化させた際の結晶性の変化について観察していく. 第5節では(Mn, Ge)4N薄膜
の合成を行う. Mn4N / (Mn, Ge)4N の積層膜も作製した. 第 6 節では, ’-Fe4N の
AMR の低温異常と結晶格子との相関について調査を行うため, ’-Fe4N 薄膜の格































































































































































Fig. 3-4 (a) ガラス基板上に作製した配向制御されていないFe-N薄膜の成膜時プロセ
スガスにおける窒素流量比と形成相の関係, および (b) MgO 基板を用いて

























第２節 ’-Fe4N 擬単結晶薄膜の合成 
  
これまでの報告 7, 10で作製時プロセスガスの窒素流量比を変化させることに
より, Fe-N 薄膜中の窒素量を変化させ, 様々な Fe-N 形成相を形成できることが
判明している. また, それより窒素流量比を変化させることにより Fe4N 擬単結
晶膜を作製する. 加えて, 加熱温度を変化させることにより窒素位置規則度を
変化させ Ordered - Fe4N から Disordered - Fe4N へと連続的に変化させる. 第 2 章
第 2 節記述の窒素位置規則度式内の温度因子 B および PRDF の標準偏差 *は
測定値から算出している.  
Fig. 3-6 に MgO Sub. / Fe-N (100nm) / Ta (2)の膜構成で作製した試料の in-plane 
XRD プロファイルの成膜時プロセスガスの N2 流量比依存性を示す. ここで N2
流量比は 
(N2流量比) (%) = (N2流量) / (N2流量+Ar 流量)×100 
と定義する. in-plane XRD プロファイルの青いラインは散乱ベクトルと MgO 
[200]の平行な方向, 緑のラインが散乱ベクトルと MgO [220]の平行な方向を示
している. 窒素流量比 20 %では Fe4N の回折線が確認できるが, bcc Fe も確認で
きることから未窒化部分があることがわかる. 窒素流量比 40 %では Fe3Nの回折
線が確認でき Fe4N は(220)回折線のみ確認できることから, Fe-N 膜中に過窒化相
が多く存在していることがわかる. 一方で, 窒素流量比 30 %では Fe4N の回折線
のみが確認でき, 加えて超格子線である(100), (110)回折線が現れていることか
ら良質な Fe4N が形成できたことがわかる. 以上より, 窒素流量比 30 %が最適で
あることがわかった.  
次に窒素流量比30 %時の加熱温度依存性をFig. 3-7に示す. 加熱温度上昇に伴
い全ての Fe4N 回折線幅が小さくなり, 加えて超格子回折線の強度が増大してい
る. それより, 加熱温度を上昇させることにより, より良質な Fe4N 薄膜が作製
でき, Fe4N 薄膜を作製する上で赤外線加熱が効果的であることがわかった.  
加えて, Fig. 3-7 で得られた超格子線 Fe4N(100)と基本線 Fe4N(200)および式 2-2
から, それぞれの試料の窒素位置規則度を算出した. Powder ring distribution 
factor (式 2-4) 内の標準偏差*は Fe4N 薄膜試料のロッキングカーブ測定から求
めた 1. 2 の値を用いている. 温度因子 B は in-plane XRD プロファイルから得ら
れた(200), (220), (400), (420)回折線から 2. 19 と算出した. IR 加熱温度 Tanに対し
て各Fe4N試料の窒素位置規則度 SをプロットしたグラフをFig. 3-8に示す. Tan = 
50˚C では S = 0.82 と最も規則度が低いが, Tan上昇に伴い S が上昇し Tan = 300˚C




Fig. 3-7 MgO sub. //Fe-N 100 nm 薄膜試料の窒素流量比を変化させた 





Fig. 3-8 MgO sub. //Fe-N 100 nm 薄膜試料の in-situ 加熱温度を変化させた 
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Fig. 3-9 加熱温度 Tanを変化させた Fe4N 薄膜の窒素位置規則度 S 
 
  


















第３節 (Fe, Co, Ni)4N 擬単結晶薄膜の合成と形成能 
  
第１項 (Fe, Co)4N 擬単結晶薄膜の合成 
(Fe, Co)4N 膜は SrTiO3基板上で MBE による作製は可能だと報告されて
いるが, 異なる基板上での作製およびマグネトロンスパッタ法を用いた作製報
告例がない. それより, (Fe, Co)4N 薄膜が形成可能か調査する必要があり, 本節
ではまず(Fe, Co)4N 単膜での作製検討を行う. 前節より擬単結晶 Fe4N 薄膜は
MgO 基板上で作製可能であることが明らかである一方で, (Fe, Co)4N がスパッタ
法で形成でるか未だ分かっていない. そこで Co を添加した際の添加量によりど
のように変化するか観察するために , FeCo の組成を Fe0.75Co0.25, Fe0.5Co0.5, 
Fe0.75Co0.25と変化させて窒化物の作製検討を行う.  
Fe4N では窒素組成が変化することにより, Fe, Fe3N 等と Fe-N 薄膜の結
晶構造が変化することから, (Fe, Co)4N の窒素組成の制御は重要だと考えられる. 
そこで本項ではまず(Fe, Co)4N の窒素流量比依存性について調査を行った. 一例
として Fig. 3-10 に MgO 基板上擬単結晶Fe0.75Co0.25)4N 薄膜の作製時窒素流量比
を変化させた場合の in-plane XRD プロファイルを示す. 窒素流量比 10 %では金
属 bcc FeCo の回折線のみが確認できることから膜中の大部分が未窒化であるこ
とがわかる. 窒素流量比 50 %では(Fe, Co)4N(200)および(220)の回折線が確認で
きるが, 超格子線である(100), (110)の回折線が確認できないことから窒素過多
で結晶性の悪い(Fe, Co)4N が形成されていることがわかる. 一方で窒素流量比
30 %ではシャープな(Fe, Co)4N(200), (220)の回折線が確認でき, 加えて(100), 
(110)が確認できることから, 良質な(Fe, Co)4Nが形成できていることがわかった. 
次に, 前節で良質な擬単結晶 Fe4N 薄膜の形成に加熱が有効であることが確認で
きたことから, (Fe, Co)4N でも加熱温度依存性を調査した. Fig. 3-11 に擬単結晶
Fe0.75Co0.25)4N 薄膜の加熱温度依存性を示す. Tan = 120 ˚C の試料において(Fe, 
Co)4N超格子線が確認できるが, 温度上昇に伴い結晶性が向上していることがわ
かる. しかしながら, Tan = 300 ˚Cではbcc FeCoの回折線が析出していることから, 
逆ペロブスカイト型相が分解していることがわかる . 以上のことから , 
Fe0.75Co0.25)4N 薄膜の作製には 220˚C が最適であることが分かった. また, 詳細








Fig. 3-10 MgO sub. // Fe0.75Co0.25-N 100 nm 薄膜試料の窒素流量比を 
変化させた in-plane XRD プロファイル 
 
 
Fig. 3-11 MgO sub. //Fe0.75Co0.25)4N 100 nm 薄膜試料の in-situ 加熱温度を 
変化させた in-plane XRD プロファイル 
 








































































































































































N2 flow ratio = 30%
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第２項 (Fe, Ni)4N 擬単結晶薄膜の合成 
 
(Fe, Ni)4N 膜は本章第 1 節で述べたように(Fe, Ni)4N 膜は全ての FeNi 組
成でナノ粒子合成は可能だと報告されている. しかしながら, マグネトロンス
パッタ法を用いた報告例は少ない. それより本項では, 擬単結晶(Fe, Ni)4N 薄膜
作製およびその物性解明のため, FeNi 合金ターゲット組成を Fe0.75Ni0.25, Fe0 5Ni0.5
と変化させ検討を行う. 前項同様, それぞれの FeNi 組成で窒素流量比・加熱温
度依存性について調査する.  
 窒素流量比を変化させた際に in-plane XRDプロファイルをFig. 3-12に示
す. 窒素流量比 0 %では bcc FeNi 合金の(110), (200)の回折線のみがあらわれてい
ることから, FeNi合金が形成されていることがわかる. しかし, 窒素流量比 20 %
以上では MgO (200)に対して(Fe, Ni)4N(200), MgO (220)に対して(Fe, Ni)4N(220)
の回折線のみがあらわれていることからFe0.75Ni0.25)4N 膜と MgO 基板のエピタ
キシャル関係が保たれており, (Fe, Ni)4N のみが形成されていることがわかる. 
また, 窒素流量比 20～40 %においては, (Fe, Ni)4N の規則線である(100), (110)の
回折線があらわれていることから最適窒素流量比が 20～40 %であり, 良質な(Fe, 
Ni)4N 薄膜が形成できていることが分かる. またその中でも窒素流量比 30 %で
最も規則線の回折線強度が強いことから, Fe0.75Ni0.25)4N では窒素流量比 30 %が
最適であることがわかった. 続いて Fig. 3-13 に加熱温度を変化させた際の
in-plane XRD プロファイルを示す. 加熱温度を上げるにつれ, (Fe, Ni)4N の(200), 
(220)の回折線の半値幅が小さくなっていることから, 結晶性が向上しているこ
とがわかる. また, (Fe, Ni)4Nの規則線である(100), (110)の回折線強度も増大して
いることから, 規則度が向上している. 以上より IR 加熱が(Fe, Ni)4N 薄膜に有効
だと確認できた. しかしながら IR加熱温度 300 ˚Cにおいて, fcc FeNiの(110)の回
折線位置に(Fe, Ni)4N の(200)の回折線が伸びていることから(Fe, Ni)4N が壊れて
いる可能性があり, IR 加熱温度 390 ˚C では fcc FeNi の回折線がはっきりとあら
われていることから, 完全に(Fe, Ni)4N が分解していることが分かる. 以上のこ









Fig. 3-12 MgO sub. // Fe0.75Ni0.25-N 100 nm 薄膜試料の窒素流量比を 
変化させた in-plane XRD プロファイル 
 
Fig. 3-13 MgO sub. //Fe0.75Ni0.25)4N 100 nm 薄膜試料の in-situ 加熱温度を 
変化させた in-plane XRD プロファイル 
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第３項 (Fe, Co, Ni)4N 擬単結晶薄膜の形成能 
 
第 1, 2 項において, (Fe, Co, Ni)4N の窒素流量比および IR 加熱温度の最適
化検討を行った. 次に, それぞれのFeCo組成の(Fe, Co)4N作製検討を行った際の
窒素流量比に対する IR 加熱耐性温度を示したグラフを Fig. 3-14 に示す. それぞ
れの点は, 赤の点が(Fe, Co)4N 単相, 青の点が(Fe, Co)4N と FeCo の混同, 緑の点
が bcc FeCo 単相を表している. また単相で作製できる領域をピンク色で示して
いる. Fe4N では窒素流量比 25 %前後で Fe4N が単相で形成でき, また IR 加熱温
度も 250 ˚C まで耐えられることが分かる. しかし, Fe0.75Co0.25)4N では Fe4N より
も幅広い窒素流量比で(Fe, Co)4N が単相で形成されているが, IR 加熱温度は 220 
˚C 程度が限界となり Fe4N に比べ耐熱性が低下してしまっている. さらに Co を
増やしていくと, 更に幅広い窒素流量比で(Fe, Co)4N が単相で形成されているが, 
IR加熱温度ではFe0.5Co0.5以上のCo量でたかだか 120 ˚Cが限界となっており, Co
量増加に伴い(Fe, Co)4N の熱安定性が低下していることがわかる. 現時点では
Co 量増加に伴い, 幅広い窒素流量比で(Fe, Co)4N が単相で形成できる要因はわ
かっていない. 次に, それぞれの FeNi 組成の(Fe, Ni)4N 作製検討を行った際の, 
窒素流量比に対する IR 加熱温度を示したグラフを Fig. 3-15 に示す. それぞれの
点は, 赤の点が(Fe, Ni)4N 単相, 青の点が(Fe, Ni)4N と FeNi の混同, 緑の点が bcc 
FeNi単相, 水色の点が fcc FeNi合金単相をあらわしている. また単相で作製でき
る領域をピンク色で示している. Fe4N では窒素流量比 25%前後で Fe4N が単相で
でき, また IR 加熱温度も 250 ˚C まで耐えられることが分かる. しかし, 
Fe0.75Ni0.25)4N では Fe4N よりも幅広い窒素流量比で(Fe, Ni)4N が単相で形成され
ているが, IR 加熱温度は 220 ˚C 程度が限界となり Fe4N に比べ耐熱性が低下して
しまっている. さらに Ni 量増大により, 更に幅広い窒素流量比で(Fe, Ni)4N が単
相で形成されているが, IR 加熱温度では Fe0.5Ni0.5の Ni 量でたかだか 120 ˚C が限
界となっており, Ni 量増加に伴い, (Fe, Ni)4N の熱安定性が低下していることが
わかる. 上記の結果から, Co, Ni 組成に対して(Fe, Co, Ni)4N 薄膜の耐熱温度をプ
ロットしたグラフをFig. 3-16に示す. 第3元素であるCo, Ni組成増大に伴い, (Fe, 
Co, Ni)4N の耐熱温度が低下しており, Co, Ni 組成 50 %以上ではたかだか 120 ˚C




た場合の飽和磁化の温度依存性についてプロットしたグラフを Fig. 3-17 に示す. 
’-Fe16N2では 200 ˚C 程度で急激に飽和磁化が減少していることから, ’-Fe16N2
が分解している. そこからCoを添加していくとCo量増加に伴い, 分解温度が低
下している. 以上より一般的に Fe 基窒化物が第 3 元素を添加することにより分
解温度が低下すると考えられる. しかしながら, 耐熱性向上のため詳細に検討
 56 
を行った結果, Cu 下地層を用いることにより 100 ˚C 以上の耐熱向上に成功した. 
Cu 下地層を用いることによる耐熱向上は格子不整合が小さいためと考えられる. 
MgO と逆ペロブスカイト型 Fe 基窒化物の格子不整合は 10 %以上あるが, Cu 下
地の場合は5 %程度と格子不整合が小さい. またMBEで作製された(Fe, Co)4Nは
450 ˚C で基板加熱を施しており 3, SrTiO3基板を用いている. SrTiO3基板は(Fe, 
Co)4N との格子不整合が 3%程度と更に小さいことから, 格子不整合の低減が逆
ペロブスカイト型 Fe 基窒化物の耐熱性向上に有効だと考えられる.  
次に, in-plane XRD プロファイルで得られた(Fe, Co, Ni)4N の回折線から
求めた面内格子定数を, 各 FeCoNi 組成に対してプロットしたグラフを Fig. 3-18
に示す. (Fe, Co)4N, (Fe, Ni)4NどちらもCo, Ni組成増大に伴い, 面内格子定数が単
調に減少している. それよりべガード則が成り立ち, 全ての(Fe, Co, Ni)4N にお
いて Fe と Co Ni が固溶していることがわかる. また, MBE 法で作製した(Fe, 
Co)4N 薄膜について転換電子メスバウアー分光法により, (Fe, Co)4N の各サイト
における Fe と Co の占有率を計測した結果が報告されている (Fig. 3-19)12. この
報告によると頂点位置をⅠサイト, 面心位置をⅡサイトとした場合, Fe3CoN で
はFe原子の各サイト占有率比はⅠ:Ⅱ = 0.62:2.38と測定結果から得られ, Fe原子
が各サイトに等確率に入った場合のⅠ:Ⅱ = 0.75:2.25 とほぼ同程度である. 一方, 
FeCo3N では Fe 原子はⅠ:Ⅱ = 0.52:0.48 と, 等確率の場合のⅠ:Ⅱ = 0.25:0.75 と
異なる値だがどちらのサイトにも Fe 原子が存在していることがわかる. それよ
り, (Fe, Co)4N では Fe と Co がランダムに頂点・面心位置に侵入していることが
わかる. そのため, 本研究でも同様に(Fe, Co, Ni)4N の頂点・面心位置には Fe, Co, 
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Fig. 3-17 ’-Fe16N2に Co を添加していった際の飽和磁化の温度変化 
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Fig. 3-19 (Fe, Co)4N のメスバウアースペクトルと 
     フィッティングによるサイト毎の成分分離の結果 































第４節 -Mn4N 擬単結晶薄膜の合成と形成能 
  
第１項 MgO 下地膜上および MgO 基板上 Mn4N 薄膜の窒素組成依存性 
Mn-N の窒素組成比を変化させると, Mn-N の形成相が変化すると伴に磁
性も変化する. それより窒素組成制御は重要であると考えられるが, Mn-N 薄膜
の窒素組成比依存性に関する報告がないことから, 成膜時プロセスガスにおけ
る最適窒素流量比を調べる必要がある. 試料の膜構成は, 熱酸化膜付き Si 基板
を用いた Si/SiO2 sub. / MgO 5 nm // Mn-N 100 nm / Ta 2nm であり, 成膜時プロセ
スガスのガス総量に対する窒素流量比を変化させながら Mn-N 層を作製した. 
Fig. 3-20 (a)に Mn-N 層を成膜した試料の in-plane XRD プロファイルの成膜時プ
ロセスガスの N2流量比依存性を示す. 窒素流量比 0 %では Mn からの回折線が
あらわれている. また, 窒素流量比 100 %では Mn3N2の回折線があらわれている. 
窒素流量比を 100 %から下げていくと回折線が広角側にシフトしており, 10 %で
は Mn4N の回折線が表れている. それより, Fig. 3-7 の Fe-N 薄膜と比べ逆ペロブ
スカイト相が形成できる窒素流量比がかなり低いことが分かる. 更に窒素流量
比を細かく変化させて作製した資料の in-plane XRD プロファイルを Fig. 3-20 (b)
に示す. 窒素流量比 15 %では Mn3N2 のみの回折線しか確認できないが, 2.5～
10 %では Mn4N の回折線が表れているが, 窒素流量比 2.5 %では Mn のピークが
あらわれている. さらに窒素流量比 7.5 %では Mn4N の回折線のピーク強度が最
も強く表れていることから窒素流量比 7.5 %前後が最適であると確認できた.  
MgO 下地膜上の Mn4N 単相形成検討により, おおよそのプロセスガスの
最適窒素流量比がわかった. 次に擬単結晶膜を作製するため MgO 基板上への作
製検討を行った. 試料の膜構成は, MgO 単結晶基板を用いて MgO sub. / Mn-N 
100 nm / Ta 2nm であり, 成膜時プロセスガスのガス総量に対する窒素流量比を
変化させながら Mn-N 層を作製した. Fig. 3-21 に Mn-N 層を成膜した試料の
out-of-plane XRDプロファイルおよび in-plane XRDプロファイルの成膜時プロセ
スガスの N2流量比依存性を示す. 全ての試料において加熱温度 Tanは 390 ˚C に
固定している . in-plane XRD プロファイルの青いラインは散乱ベクトルと
MgO[200]の平行な方向, 緑のラインが散乱ベクトルとMgO[220]の平行な方向を
示している. また*は MgO 基板起因の回折線, †は酸化防止層である Ta 層起因
の回折線である. out-of-plane XRD についてみてみると全ての窒素流量比で
Mn4N の回折線が確認できるが, 窒素流量比 2 %では Mn の回折線があらわれて
いることから窒素流量比 5～14 %で Mn4N 単相ができていることがわかる. さら
に Mn4N の規則線である(001)の回折線があらわれていることから, 良質な Mn4N
薄膜が出来ていることがわかる. また, in-plane XRD プロファイルについてみて
 61 
みると, MgO{200}に対して Mn4N{200}, MgO{220}に対して Mn4N{220}の回折線
が表れていることからエピタキシャル関係が保たれているが, 窒素流量比 2 %
ではMnの回折線が, 11, 14 %ではMn3N2の回折線が表れていることより, 窒素流
量比 5, 8 %程度が最適だと分かった. さらに, Mn4N の(002)と(200)の回折線の出
現角度が若干異なり, (200)が低角側にシフトしていることがわかる. それぞれの
回折線から面直 (c)・面内 (a) 格子定数を求めた結果, c/a が 0.99 と面内方向の
格子が拡がっていることがわかった.  
Fig. 3-21で得られた回折線から求めたMn4N薄膜の面直 (c)・面内 (a) 格
子定数, c/a, および窒素規則度の窒素流量比依存性を Fig. 3-22 に示す. グラフ上
部にはXRDプロファイルから得られた結晶相の情報を示しており, Mn4N単相で
得られている領域は黄色い網掛け領域である. Fig. 3-22 の場合, 膜中窒素を意図
的に減らしており, Mn4N 単相の領域では膜中の窒素は全て体心位置に入ってい
ると仮定する. それより, Fig. 3-22 の窒素規則度は体心位置窒素の欠損具合を表
している. c, a どちらも窒素流量比低下に伴い小さくなっているが, c/a は 0.99 の
ままほとんど変化が無い. 窒素規則度は c, a 同様, 窒素流量比低下に伴い低下し
ている.  
c, a が小さくなり, 窒素規則度が低下する傾向は体心位置窒素欠損が増大してい





Fig. 3-20    Mn-N 100 nm 薄膜試料の窒素流量比を 
変化させた in-plane XRD プロファイル 
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Fig. 3-21   Mn-N 100nm 薄膜試料の窒素流量比を変化させた 
in-plane および out-of-plane XRD プロファイル 
 
 













































































































































第２項 MgO 基板上 Mn4N 薄膜の加熱温度依存性 
 
Fig. 3-23 に最適窒素流量比において加熱温度を変化させて作製した
Mn4N薄膜の out-of-planeおよび in-plane XRDプロファイルを示す. また, 窒素位
置規則度についても記す. Fig. 3-23 の Mn4N 試料は全て膜中窒素量は等しく, 窒
素位置規則度は本章第 2 節の Fe4N の場合と同様に, 窒素が体心位置に規則的に
侵入しているか否かを表しており, 窒素位置規則度が低い場合は体心位置以外
の他八面体位置, 四面体位置に侵入していると考えられる. 全ての加熱温度で
超格子線が確認できることから, 良質な Mn4N が形成できている. 加えて, 加熱
温度上昇するにつれ超格子回折線強度も上昇し, Tan = 390 ˚C と最も加熱温度が
高い試料では窒素位置規則度は 0.94と高品質なMn4Nが得られた. また, 加熱温





Fig. 3-23   Mn4N 100nm 薄膜試料の in-situ 加熱温度を変化させた 
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第３項 MgO 基板上 Mn4N 薄膜の膜厚依存性 
 
前節まではMn4Nの膜厚を 100 nmとして最適化の検討を行っていた. し
かし, 実際のスピントロニクスデバイス, たとえば STT-MRAM の場合, 膜厚を
低減することにより磁化反転電流密度を低減できる. また前節で Mn4N 薄膜は
面内方向に格子が拡がっていた. このような格子の歪みは一般に基板による影
響と考えられることから, こちらについても Mn4N 薄膜の膜厚に対してどのよ
うに格子定数が変化するか観察する. Mn4N 薄膜の膜厚を変化させて作製した試
料の XRD プロファイルを Fig. 3-24 に示す. 10, 20nm でも規則線である(100), 
(110), (001)の回折線がはっきりと確認できることから全ての膜厚で良質なMn4N
薄膜が形成されていることが分かる. しかし, Mn4N 膜厚を薄くしていっても
20nm まではピーク位置はほとんど変わらない. また, Fig. 3-24 から見積もった
面内・面直格子定数および c/a を Fig. 3-25 に示す. 膜厚が 20 nm まではどちらの
格子定数もほとんど変化せず, それぞれの c/aはほぼ 0.99と値でも格子歪に変化
がないことが分かる. 一方, 膜厚が 20nm 以下では, out-of-plane XRD では Mn4N
薄膜の回折線が小さく, 面直格子定数を精密に決定できないため c/a を見積もる
ことが不可能だが, 面内格子定数が膜厚が薄くなるに従い大きくなっている. 








Fig. 3-24   Mn4N 薄膜試料の膜厚を変化させた 
in-plane および out-of-plane XRD プロファイル 
 
 
Fig. 3-25  Mn4N 薄膜試料の膜厚を変化させた 
面直 (c)・面内 (a) 格子定数および c/a 
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第５節 (Mn, Ge)4N 擬単結晶薄膜の合成と形成能 
  
第１項 (Mn, Ge)4N 擬単結晶薄膜の合成 
前節までにMgO基板上Mn4N薄膜の作製に成功した. Mn3GeN 薄膜の作
製は Mn0.75Ge0.25ターゲットを用いて作製する. Mn3GeN は Mn4N にわずかに Ge
を添加しているだけであるため, 比較的作製条件が Mn4N と類似すると思われ
る. それより Mn4N の作製条件を基準に窒素流量比および加熱温度を変化させ
た. また, (Mn, Ge)-N の MnGe 組成比はプロセスガス窒素流量比に依らず 0.8:0.2
であり, 本研究で作製している(Mn, Ge)-N は化学量論比である Mn3GeN と比較
し, Ge がわずかに少ない.  
Fig. 3-26 に窒素流量比を変化させた(Mn, Ge)-N の in-plane XRD プロファ
イルを示す. out-of-plane XRD についてみてみると全ての窒素流量比で(Mn, 
Ge)4N の回折線が確認でき, さらに(Mn, Ge)4N の規則線である(001)の回折線が
表れていることから, 良質な Mn4N 薄膜が出来ていることがわかる. in-plane 
XRDプロファイルの青いラインは散乱ベクトルとMgO[200]の平行な方向, 緑の
ラインが散乱ベクトルと MgO[220]の平行な方向を示している. MgO{200}に対
して(Mn, Ge)4N {200}, MgO{220}に対して(Mn, Ge)4N{220}の回折線があらわれ
ていることからエピタキシャル関係が保たれている. それぞれの試料の(Mn, 
Ge)4N 回折線強度を比較してみると窒素流量比 15 %程度が最適だとわかった. 
また, Mn4N 薄膜同様それぞれの回折線から面直 (c)・面内 (a) 格子定数を求め
た結果, c/a が 0.99 と面内方向の格子が拡がっていることがわかった. ここでバ
ルクの値 13と比較してみる. バルクでは c/a が 1.06 と異なる結果が得られた. 加
えて, (100) よりも(110)の回折強度が大きく, (300)回折線が現れる, 前節までの
Mn4N の XRD プロファイルとは異なる結果が得られた. ここでそれぞれ単結晶
の場合の XRD 理論値を比較してみる(Fig. 3-27). Mn4N は前節まで同様, (100)が
(110)よりも回折強度が大きく, (300)回折線は現れない. 一方で, Ge が頂点に位置
した場合のMn3GeNは(100)よりも(110)の回折強度が大きく, (300) 回折線が現れ
る. それより, 本研究で作製した(Mn, Ge)4N は Ge が頂点に位置した構造となっ
ていると考えられる.  
 Fig. 3-28 に加熱温度を変化させた(Mn, Ge)4N の in-plane XRD プロファイ
ルを示す. Tan = 420 ˚Cでは(Mn, Ge)4N の回折線のみが確認でき, 回折線の半値幅
も少ないことから, 良質な(Mn, Ge)4N が形成できている. しかしながら, Tan = 
460, 500 ˚C では回折線が分裂し, 加えて一部エピタキシャル関係が消失してい
ることから, (Mn, Ge)4Nの最適加熱温度はTan = 420 ˚Cであることが分かった. ま
た, 本研究では(Mn, Ge)4N の窒素位置規則度は求めてない. これは, 窒素位置規
 67 
則度を算出する場合Ge原子が全て頂点に位置することを前提としなければなら









Fig. 3-26  (Mn, Ge)-N 100nm 薄膜試料の窒素流量比を変化させた 
in-plane および out-of-plane XRD プロファイル 
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Fig. 3-27 単結晶 Mn4N 薄膜試料と単結晶 Mn3GeN 薄膜試料の 
        in-plane XRD 理論値 
 
 
Fig. 3-28  (Mn, Ge)4N 100nm 薄膜試料の in-situ 加熱温度を変化させた 
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はバルクとは異なる c/aが1より小さい構造を有する(Mn, Ge)4Nが得られている. 
Mn3GeN は温度によって強磁性, 反強磁性と磁性が変化することからも, 構造の
違いにより磁性が変化する可能性がある. 磁気測定で磁化が現れなかった場合, 
非磁性または反強磁性だと考えられる. 反強磁性では強磁性と積層膜にするこ
とにより交換磁気異方性が出る可能性があり, 作製した(Mn, Ge)4N の磁性を特
定できる. それより, 本節では Mn4N / (Mn, Ge)4N 積層膜を作製し, Mn4N 上に 
(Mn, Ge)4N が作製可能か調査する. 膜構成は MgO 基板上に Mn4N (100nm) / 
Mn3GeN (100nm) / Ta (2nm)で, Mn4N 及び Mn3GeN 成膜直後にそれぞれ in-situ で
加熱している.  
Fig. 3-29 に積層膜の XRD プロファイルを示す. Mn4N と(Mn, Ge)4N の回
折角度はほぼ等しいため判別が難しいが, (100)回折線強度よりも(110)回折強度
が大きいことから, (Mn, Ge)4N が Mn4N 上にエピタキシャル成長していることが
わかる. しかしながら, Q || MgO[220]でも(Mn, Ge)4N の(200)回折線が確認できる. 
これは 2スキャンを行った結果, Q || MgO[220]で確認できた(200)回折強度と同





















Fig. 3-29 Mn4N (100nm) / Mn3GeN (100nm) / Ta(2nm) 薄膜試料の 
       in-plane XRD プロファイル 
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第６節 ’-Fe4N 薄膜における結晶構造の温度依存性 
  
Fe4N 薄膜では 50 K 以下で AMR 比が増大し, 35 K 以下で 4成分が出現す




れているのみであり, その結晶構造や c/a が調べられた報告がされていない. そ
こで, 本節では Fe4N 結晶構造の温度依存性を調査する.  
 
第１項 室温における’-Fe4N 薄膜格子定数の精密決定 
Tsunoda らによると面直格子定数は温度低下に伴い単調に減少すると報
告されている. 加えてその変化量は 300 Kから 10 Kの間で 0.5 %程度とほとんど
変化していないことから, わずかな誤差も影響することが十分に考えられる. 
それより本項ではまず室温における Fe4N の面直・面内格子定数を Nelson-Riley
関数を用いて精密に決定する. MgO 基板上に窒素流量比・加熱温度を最適化した
100nmの Fe4N試料を 10枚作製し, out-of-planeおよび in-plane XRD 測定をしてい
る. XRD 測定角度を 20～140 ˚とし, out-of-plane XRD 測定では(001), (002), (004)
の回折線を用いて面直格子定数を算出し, in-plane XRD 測定では, (100), (110), 
(200), (220), (400)の回折線を用いて面内格子定数を算出している. Nelson-Riely
関数に対してそれぞれの回折線から求めた格子定数をプロットしたグラフを
Fig. 3-30 に示す. プロット点は 10 試料の平均値を表しており, エラーバーは得
られた結果の最大値と最小値を表している. (100), (110), (200)の誤差が大きいの
は回折角度が低角であり, 測定時のわずかな角度ずれが格子定数の大きな誤差
となっていることが最大の要因である. Nelson-Riely 関数を 0 まで外挿した結果, 
それぞれの格子定数は, c = 0.3804nm, a = 0.3795nm となりわずかに面直格子定数
が大きいことが確認できた. また, c/a は 1. 002 と若干 1 より大きい程度で, ほぼ

















Fig. 3-30 Nelson-Riely 関数に対する Fe4N 薄膜の面直・面内格子定数 
  































第２項 ’-Fe4N 薄膜格子定数の温度依存性 
 
第 1 項より Fe4N 薄膜の結晶格子はわずかに面直方向に拡がっているこ
とがわかった. 低温測定は第 2 章で述べた通り Fe4N 薄膜の(004), (024)面の測定
を行った. 加えて, それぞれの温度での測定が正確に行われているか検証する
ため, MgO 基板の(004)面の測定も行った. 測定は, 300 K からそれぞれの温度ま
で降温し 300 秒保持した後, サンプルアライメント及び測定をそれぞれの測定
面に対して行い, 100Kまでは 50K毎に測定する. 100 K以下では 75 K, 50 K, 40 K, 
30 K, 20 K, 12 K と各温度で測定する. Fig. 3-31 に MgO(004), Fe4N(004), Fe4N(024)




シフトしている. これは, 低温においても Fe4N 薄膜が逆ペロブスカイト型相を
維持していることを示唆している. 次に, c/a に変化があるか調査する. Fig. 3-32
にそれぞれの格子定数および Fe4N薄膜の c/a を示す. (a)は MgO の面直格子定数, 
(b)は Fe4N の面直格子定数, (c)は Fe4N の面内格子定数, (d)は Fe4N の c/a である. 
まず MgO について見てみると, 温度低下に伴い面直格子定数が単調に減少して
おり, Tsunoda ら 14の結果と類似した傾向を示している. Fe4N について見てみる
と, 面内格子定数は若干ばらつきがあるが, 面直・面内格子定数どちらも単調に





























Fig. 3-32 それぞれの格子定数の温度依存性(a)MgOの面直格子定数, (b)Fe4Nの面













































































った. 窒素含有量, 加熱温度依存性, および窒素位置規則度について詳細に検
討した.  
 
1. ’-Fe4N 擬単結晶薄膜の合成 
作製時窒素流量比を変化させることにより薄膜中の窒素含有量を変化
させた. 窒素流量比 20 %では bcc Feが, 40 %ではFe3Nの回折線が確認でき
たことから, Fe4N 作製には窒素流量比 30 %程度が最適だと分かった. 加熱
温度上昇に伴い, Fe4N 回折線は強度が増大し半値幅が小さくなったことか
ら加熱を行うことにより良質な Fe4N が形成できることが判った. 加熱温
度 300 ˚C の Fe4N の窒素位置規則度は 0.93 と非常に高い値が得られた.  
2.  (Fe, Co, Ni)4N 擬単結晶薄膜の合成と形成能 
MgO 基板上で, 作製した全ての FeCoNi 組成で’相が単相で形成できる
ことを確認した. Co, Ni 量増大に伴い, 格子定数が連続的に変化している
ということからもベガード則が成り立ち, Co, Ni 格子が Fe4N 格子に固溶し
ていることが分かる. しかしながら, Co, Ni 組成増大に伴い加熱耐性温度
は低下した.  
3. -Mn4N 擬単結晶薄膜の合成と形成能 
Mn4N薄膜の最適窒素流量比は 8 %前後であった. さらに, XRDプロファ
イルにおいて, 規則線の Mn4N(100), Mn4N(110)のピークが確認されたこと
から, より良質な Mn4N 薄膜が形成できていることが分かった. 更に
Mn4N(002)ピークと Mn4N(200)ピークの位置が若干異なり, Mn4N(200)ピー
クが低角側にあることから, 膜面内方向に格子が拡がっていることが分か
った. また XRD のピークから c/a を算出すると 0.99 であった. Mn4N 単相
が得られた窒素流量比は 5～9%であったが, 単相領域でも窒素流量比低下
に伴い, 面直および面内の格子定数が単調に減少し, 加えて窒素位置規則
度が低下した. これは窒素流量比が低い Mn4N 単相領域において, 窒素が
欠損した fcc Mn が混在していることを示唆している.  
4. (Mn, Ge)4N 擬単結晶薄膜の合成と形成能 
(Mn0.8Ge0.2)4N 薄膜合成では, 規則線が(100)と(110)だけでなく(300)も確
認され, 加えて回折強度は I(100) < I(110) であった. これは回折理論値を求め
ることで理解でき, Ge は頂点に規則的に位置することにより, このような
Mn4N とは異なる回折パターンが得られる. また, 面直および面内格子定数




5. ’-Fe4N 薄膜における結晶構造の温度依存性 
 (004) および (024) 回折線は温度低下に伴い単調に変化した. これらの
回折線から面内および, 面直格子定数を求めると, 温度に依らず面直格子
定数がわずかに大きかった. さらに, 5～300 K の温度範囲内で常に c/a = 
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(Fe, Co)4N では, 電子状態密度と一緒に飽和磁化について報告
1 されており, 
Co 組成の変化に対する飽和磁化をプロットしたグラフを Fig. 4-1 に示す. これ
を見てみると, 飽和磁化が単調に減少している. このように FeCo 合金とは Co
量に対する飽和磁化の変化の様子が異なる. それより本研究で合成した(Fe, 
Co)-N が(Fe, Co)4N を形成できているかどうか飽和磁化および Co 添加量に対す
る傾向から判断できる. 結晶性の悪い(Fe, Co)4N が形成されていた場合バンド構
造が変化することが懸念され, FeCo3N のハーフメタル性が失われる可能性があ
る. それより本章では(Fe, Co)4N の磁気特性について詳細に調査を行う.  
(Fe, Ni)4N では, 第 1 章で述べた通り, 微粒子による合成例が報告 (Fig. 4-2) 
2
されており, その飽和磁化は Ni 組成が増えるにつれ単調に減少している. FeNi
合金であれば, インバー組成で急激な飽和磁化の減少が起こることから, (Fe, 
Ni)4N でも飽和磁化の Ni 組成依存性から(Fe, Ni)4N が形成できているかどうか確
認できる. 加えて, 微粒子でのキュリー温度の報告と相反する, 薄膜形態での
FeNi3N の室温での AMR の発現は, 作製条件によりキュリー点が変化すること
を示唆している. それより FeNi3N 薄膜のキュリー点が室温以上か否かについて
磁化測定を行い検討した.  
Mn4N に関しては Table. 4-1










れている 4. この磁性の変化に伴って構造も変化することが知られており, 第 3






























Table. 4-1 Mn-Nの磁性 
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第２節 (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の磁気特性 
 
前章では (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の作製の検討を行った. (Fe, Co)4N, (Fe, Ni)4N
ではどちらも過去の理論計算および合成報告例により, Co, Ni 組成増大に伴い飽
和磁化が減少すると考えられる. 一方, FeCo 合金ではスレーターポーリング曲
線に沿って, 富FeのFeCo合金組成で飽和磁化が最大になり, FeNi合金では Invar
合金組成で急激に飽和磁化が減少する. それより, 飽和磁化の組成依存性が(Fe, 
Co, Ni)4N と FeCo 合金, FeNi 合金と違う挙動を示している. そのようなことから
も(Fe, Co, Ni)4N が形成できているか確かめることができることから, 磁気特性
についても調査を行う.  
(Fe, Co)4N では, 電子状態密度と一緒にボーア磁子について報告されてお
り, 組成変化に対するボーア磁子をプロットしたグラフを Fig. 4-1 に示す. これ
をみてみると, ボーア磁子が単調に減少している. このように FeCo 合金とはボ
ーア磁子の変化が異なる. Fig. 4-3 に各 FeCo 組成における(Fe, Co)4N の面内磁化
曲線を示す. 全ての組成で面内磁気異方性を有する軟磁性材料であることがわ
かる. FeCo の組成変化に伴う飽和磁化の変化をプロットしたグラフを Fig. 4-4 に
しめす. 理論計算 1 から求めた飽和磁化を黒, 作製した FeCo 合金膜を青, (Fe, 
Co)4N を赤でしめす. FeCo 合金膜では飽和磁化が単調に増大しているが, (Fe, 
Co)4N 薄膜では理論計算同様単調に減少している. よって飽和磁化からも(Fe, 
Co)4N が形成されていることが確認できた.  
(Fe, Ni)4N では, 本章第 1 節で述べた通り, ナノ粒子による合成例が報告
されており, その飽和磁化は Ni 組成が増えるにつれ単調に減少している. その
際の FeNi の組成変化に伴う飽和磁化の変化をプロットしたグラフを Fig. 4-5 に
しめす. 合成例の飽和磁化を黒, 作製した FeNi 合金膜を青, (Fe, Ni)4N を赤でし
めす. また, (Fe, Ni)4N に関しては共同研究先の筑波大学の MBE で作製した(Fe, 
Ni)4Nについてもプロットする. FeNi合金膜ではNi組成が増えるにつれて飽和磁
化が減少し, インバー組成で急激に減少しているようにみえるが, (Fe, Ni)4N 薄







Fig. 4-3 (Fe, Co)4N の各組成における磁化曲線 
 
 
Fig. 4-4 (Fe, Co)4N の各 FeCo 組成に対する飽和磁化 
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Fig. 4-5 (Fe, Ni)4N の各 FeNi 組成に対する飽和磁化 
  































第３節 Mn4N 薄膜の磁性と窒素含有量および 
窒素位置規則度の関係 
 
本節では Mn4N 膜の磁気特性について調査を行う. 第 1 節で述べたように Mn4N
の磁性は窒素量に敏感であり, また, 窒素の侵入位置によっても磁性が変化す





第１項 Mn4N 薄膜の磁性と窒素含有量の関係 
 Mn-Nは-Mn4Nだけでなく, Mn2N, Mn3N2など様々な相が挙げられるが, 
-Mn4N 以外の全ての相が反強磁性体であり, -Mn4N のみがフェリ磁性を示して
いる. また-Mn4Nは fcc Mn の体心位置に窒素が侵入した結晶構造となっており





とがわかる. プロセスガスの窒素流量比を変化させた際に垂直磁化曲線を, Fig. 
4-6 に示す. このグラフからも明らかなように, どの窒素流量比でも垂直異方性
であり, 後述するように-Mn4N 相が存在する範囲において窒素組成が垂直異方
性に関係していないことが判る. 窒素流量比 8 %が 110 emu/ccと最も飽和磁化が
高く, 8 %から窒素流量比を変化させると急激に飽和磁化が減少しており, 窒素
流量比 5 %では 10 emu/cc まで低下していることがわかる. さらに飽和磁化の窒
素流量比依存性を Fig. 4-7 に示す. また Mn4N が単相で得られる範囲を黄色い領
域で示しており, グラフの上には XRD から得られた相を表している. 窒素流量
比 8 %以上では Mn3N2が混在していき, 飽和磁化が単調に減少していくことが
わかる. それに対して興味深いのは窒素流量比 8 %以下の領域で, Mn4N が単相
で得られているにも関わらず飽和磁化が急激に減少している. Mn4N 以外の反強
磁性 Mn-N が混在している場合, 磁化が減少するだけでなく磁場中冷却をする
ことにより交換磁気異方性が発現することが考えられる. そこで, 窒素流量比
5 %の試料を磁場中冷却を行った際の 300 K と 5 K の磁化曲線を Fig. 4-8 (a), 交
換結合磁界の温度依存性を Fig. 4-8 (b)に示す. わずかではあるが, 5 K の磁化曲
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線ではヒステリシスループがシフトしていることがわかる. 交換結合磁界の温
度依存性を見てみると室温では交換結合磁界は 0 だが, 100 K 以下から急激に増
大している. 窒素流量比 5 %試料における Mn4N 以外の反強磁性 Mn-N は, 第 3
章で示唆したように窒素流量比が低い領域では窒素が欠損したMn4N0(fcc Mn)で
ある. それより, Mn4N のフェリ配列した磁気構造が窒素が欠損することにより
Mn の反強磁性的な磁気構造に変化したものと考えられる. 以上のことからも





































Fig. 4-7 MgO sub. / Mn-N 薄膜試料の窒素流量比を変化させた飽和磁化 
 
Fig. 4-8 Mn4N 薄膜の窒素流量比 5 %の試料を磁場中冷却を行った際の 







































第２項 Mn4N 薄膜の磁性と窒素位置規則度の関係 
 
 Mn4N の磁性は前項で窒素含有量に敏感であることがわかった. また, 
第 3 章で述べたように同量の窒素含有量でも窒素がどれだけ正しい位置に侵入
しているか窒素位置規則度を求めた. 窒素位置規則度が高い Ordered-Mn4N は窒
素が規則的に体心位置に侵入しているが, 窒素位置規則度が低い
Disordered-Mn4N では体心位置に侵入せず, 他の八面体位置や四面体位置に侵入
する. これまで Disordered-Mn4N の磁性に関して報告は無いが, 窒素位置規則度
が低下することによりフェリ磁性以外に変化することが十分考えられる. それ
より本項では窒素位置規則度が異なる Mn4N の磁性について調査した.  
Fig. 4-9 に, 窒素流量比 8 %で作製した試料の各加熱温度毎における飽和
磁化および垂直磁気異方性を示す. どちらも加熱温度低下に伴い, 単調に減少






異なる試料の交換結合磁界の温度依存性を Fig. 4-10 に示す. 加熱温度が最も高
い試料では 5 Kでも結合磁界はほとんど 0だが, 加熱温度低下に伴い交換結合磁
界は増大し, 加熱温度が最も低い試料では 5 Kにおいて 2 kOe近い交換結合磁界
が現れている. それより, Disordered-Mn4N が反強磁性であることが証明できた. 
また, 本研究では一方向磁気異方性定数については算出しない. これは反強磁
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Fig. 4-9 各加熱温度毎における Mn4N の飽和磁化と垂直磁気異方性 
 
 
Fig. 4-10 加熱温度が異なる Mn4N の交換結合磁界の温度依存性 









































Tan=390°C( S=0.94)  




第４節 Mn4N 薄膜の垂直磁気異方性 
 
前節で得られた Mn4N の磁化曲線は窒素含有量および窒素位置規則度と
関係が無く全て垂直磁気異方性を示した. これまで Mn4N 薄膜の垂直磁気異方
性はその要因はわからず, 加えてその大きさもわずかな例 5をのぞいて詳細に調
査されていない. それより, 本節では Mn4N の垂直磁気異方性を詳細に調査し, 
垂直 MTJ 等で Mn4N 薄膜がスピントロニクス材料として応用可能かどうか検討
を行う.  
 
第１項 Mn4N 薄膜の垂直磁気異方性の磁気トルク解析 
 これまで報告されていた Mn4N 薄膜の垂直磁化曲線は角型比が悪く, ま




気特性との関係を詳細に調査してきた. ここで最適作製条件(窒素流量比 8 %, 
Tan = 390 ˚C)で作製した Mn4N 薄膜の面内・面直磁化曲線を見てみる (Fig. 4-11). 
飽和磁化を見てみると 110 emu/cc とこれまでの報告と比較して 2 倍近い値が得
られている. こちらを見てみると垂直磁化曲線はこれまでの報告よりも角型比
の高い磁化曲線が得られており, 膜面内方向にも小さなヒステリシスループが




4-12に磁気トルク計で測定したMn4N薄膜の磁気トルクカーブを示す.  = 0の場
合は面内方向に磁場を印加し,  = 90˚ の場合は膜面直方向への磁場印加を示し
ている. 全ての印加磁場において歪んだ sin2波を示していることから, Mn4N 薄
膜は一軸異方性を有していることがわかる. 印加磁場 6 kOe の場合,  = 0, 90˚付
近に大きなヒステリシス損失が観測される. 印加磁場の増大に伴ってトルク曲
線の振幅は大きくなりヒステリシス損失は小さくなっている. 印加磁場 25 kOe
ではほぼヒステリシス損失が存在することから, Mn4N 薄膜の異方性磁界 Hk が
25 kOe 以上であることがわかる. 磁気トルク曲線から求めた sin2および sin4




𝐻→∞ = 7. 7x105 𝑑𝑦𝑛𝑒 ∙ 𝑐𝑚/𝑐𝑐, 𝐿4𝜃




𝐾𝑢1  = 𝐿2𝜃
𝐻→∞ − 2𝐿4𝜃
𝐻→∞ + 2𝜋𝑀𝑠
2     (4-1) 
𝐾𝑢2 = 2𝐿4𝜃
𝐻→∞       (4-2) 
Msは飽和磁化である. 上記の式からKu1 = 6. 0×10
5 
erg/cc, Ku2 = 2. 4×10
5 
erg/ccと
求まり, 磁気異方性エネルギー(Ku = Ku1 + Ku2)は 0. 9×10
6 
erg/cc となった.  
これまで, 得られた磁化曲線は全て垂直磁気異方性を有しており, ほとんど立
方晶である Mn4N での垂直磁気異方性の要因として確かなことはわからなかっ






































Ms = 110 emu/cc
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Fig. 4-12 Mn4N 薄膜のトルクカーブ 
  






























第２項 Mn4N 薄膜の垂直磁気異方性の膜厚依存性 
 
前項において, Mn4N 薄膜の窒素流量比依存性について検討を行い, 飽和磁化
が窒素流量比の変化に伴い急激に変化することから窒素組成の制御が重要だと
分かった. しかし, 窒素組成は垂直異方性の要因に関係していなかった. また他
に考えられることとしては, 基板の影響が考えられる. 本研究で作製した Mn4N
薄膜は全て膜面内方向に格子が拡がっており, c/aが 1以下であり, また極薄膜で
は面内格子定数がわずかに増大していた. この格子歪が垂直磁気異方性の要因
であれば膜厚を薄くしていった際に垂直磁気異方性が大きくなると考えられる. 
また PMA の原因として Mn4N / MgO もしくは Mn4N / Ta 界面での界面異方性も
考えられる. 加えて実際のスピントロニクスデバイスでは膜厚を低減すること
により磁化反転電流密度を低減できる. それより本項では Mn4N 薄膜の膜厚依
存性について検討を行う. 膜厚を変化させた際の飽和磁化をFig. 4-13に示す. 膜
厚 20nm までは飽和磁化 110 emu/cc を保っているが膜厚 10nm では 60 emu/cc 程
度まで低下してしまっている. これは膜厚を薄くしたことにより結晶性が劣化












Fig. 4-13 Mn4N 薄膜の膜厚を変化させたときの飽和磁化 
 
  
Fig. 4-14 Mn4N 薄膜の膜厚を変化させたときの一軸異方性定数 












































第５節 (Mn, Ge)4N 薄膜の磁気特性 
 
第 3 章において(Mn0.8Ge0.2)4N 薄膜合成に成功した. 面直および面内格子





Fig. 4-15 に窒素流量比の異なる(Mn0.8Ge0.2)4N 薄膜の磁化曲線を示す. 全
ての窒素流量比で磁化が現れず, 本研究で作製した(Mn0.8Ge0.2)4N 薄膜は非磁性
または反強磁性であることがわかった. Table. 4-2 にそれぞれの温度における
Mn3AN (A = Cu, Sn, Sb, Ge)の磁性を示す
4
. Mn3GeNに注目してみると, 600˚C以上
では常磁性であるが, 380～600 ˚Cまでは反強磁性, 380 ˚C以下では強磁性とある. 
この報告の Mn3GeN の結晶構造は Fig. 4-16 (a)に示すような T4構造である. この
T4構造の C で示す立方晶の部分が逆ペロブスカイト型相であり, 第 3 章で述べ
たように c/a は 1.06 と面直方向に若干格子が拡がる T1
+構造をとっている. 加え
て, T1
+構造に注目して{001}方向から結晶格子を見た様子が Fig. 4. 16 (b)である. 
青が Ge 原子, 赤が Mn 原子を表している. 頂点位置の Ge 原子とは異なり, Mn
原子で構成された八面体は隣接している八面体と逆方向に歪んだ構造をとって
いる. ここで本研究で作製した(Mn0.8Ge0.2)4N 薄膜に注目してみると c/a は 0.99






























































第６節 Fe4N および Mn4N 薄膜における 
 磁気異方性の低温異常 
 




異常が確認できた場合, 磁気的な相転移が起きている可能性がある. そこで, 本
節では Fe4N および Mn4N の磁気異方性の温度依存性について調査する.  
 Fig. 4-17 (a)に Fe4N 薄膜の各測定温度における面内および面直磁化曲線
をしめす. 点線は反磁界補正後の面直磁化曲線である. 5 K, 100 K, 300 K 全ての
磁化曲線において大きな変化はないことがわかる. これらの磁化曲線から求め
た飽和磁化および一軸磁気異方性定数をプロットしたグラフが Fig. 4-17 (b)であ
る. 飽和磁化は温度低下に伴い単調に増大しているが, 一軸磁気異方性定数は
300 Kから 50 Kまでは単調に増大し, 50 K以下では急激に減少しており, 低温異
常が現れている. また, 膜面内の[100]および[110]方向と磁場を平行にした磁化
曲線をFig. 4-18 (a)に示す. Fig. 4-17 (a)同様, 磁化曲線の概形において大きな変化
はないが, 面内磁気異方性定数を算出した結果, 50 K 以下では急激な変化が現れ
た(Fig. 4-18 (b)). この急激な変化が現れる温度は AMR 効果の低温異常に対応し
ている. そのようなことからもFe4N薄膜では 50 K以下において磁気相転移的な
現象が起きているのではないかと考えられる.  
 次に, Mn4N 薄膜の各測定温度における磁化曲線と一軸磁気異方性定数
をFig. 4-19に示す. Fe4N同様磁化曲線の概形には特に変化は無く, 飽和磁化の温
度依存性も単調に変化している. しかしながら, 一軸磁気異方性定数は 300 K か
ら 100 K までは単調に増大しているが, 100 K 以下では増大せずほぼ定数となっ






Fig. 4-17 Fe4N 薄膜の(a)各測定温度毎における面直・面内磁化曲線と 
            (b)飽和磁化および一軸磁気異方性定数の温度依存性 
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H // Fe4N [100]
H // Fe4N [110]








Applied field, H (kOe)
H // Fe4N [100]
H // Fe4N [110]








Applied field, H (kOe)
H // Fe4N [100]


















































Fig. 4-19 Mn4N 薄膜の(a)各測定温度毎における面直・面内磁化曲線と 
             (b)飽和磁化および一軸磁気異方性定数の温度依存性 
  




















































































1. (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の磁気特性 
全ての Fe, Co, Ni 組成で面内磁気異方性を示した. (Fe, Co)4N, (Fe, Ni)4N
どちらも, 1200 emu/cc の飽和磁化を有する Fe4N から Co, Ni 組成増大に伴
い飽和磁化が単調に減少した. この組成に対する飽和磁化の傾向は理論計
算および先行研究 (微粒子) と類似しており, 磁気特性からも(Fe, Co)4N, 
(Fe, Ni)4N が形成できていることがわかった.  
 
2. Mn4N 薄膜の磁性と窒素含有量および窒素位置規則度の関係 
窒素流量比を変化させ, Mn4N 以外の反強磁性 Mn 窒化物層が混在するこ
とにより, 飽和磁化は急激に変化した. Mn4N 単相でも窒素流量比が低い領
域では, 飽和磁化は減少した. また同領域の試料に磁場中冷却を行うこと
により交換磁気異方性が発現した. これは窒素欠損した Mn4N の磁気モー
メントがフェリ配列から反強磁性配列に変化したものであると考えられ
る. また, 窒素位置規則度を変化させた Mn4N 薄膜を磁場中冷却した結果, 
規則度低下に伴い交換磁気異方性が増大した. それより, 窒素が不規則化
している Mn4N は反強磁性であると考えられる.  
 
3. Mn4N 薄膜の垂直磁気異方性 
MgO基板上擬単結晶Mn4N膜(100nm)で窒素流量比 8 %で 110 emu/ccの小
さな飽和磁化で, 過去の報告よりも角型比の高い磁化曲線が得られた. ま
たトルクによりその時の磁気異方性を測定すると0. 88×106 erg/ccという比
較的高い磁気異方性が得られた. さらに, 窒素流量比 8 %から変化させる
ことにより飽和磁化が急峻に減少することから窒素流量比の最適化は重要




4. (Mn, Ge)4N 薄膜の磁気特性 
本研究で作製した(Mn0.8Ge0.2)4N では磁化が発現しなかった. これは第 3
章で判明した, 結晶構造が T1
-構造であることが起因していると考えられ
る . すなわち , 強磁性または反強磁性発現のためには T4 構造の
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(Mn0.8Ge0.2)4N を作製する必要があると考えられる.  
5. Fe4N および Mn4N 薄膜における磁気異方性の低温異常 
Fe4N および Mn4N 薄膜どちらも温度低下に伴い, 磁気異方性が増大する
が, Fe4N では 50 K 以下, Mn4N では 100 K 以下で磁気異方性が急激に減少
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磁気抵抗効果(AMR 効果)とは Fig. 5-1 に示すように電流と磁気モーメントの相
対角θに依存した抵抗変化が起きることである. また AMR 効果は結晶方位にも
依存しており, 各結晶軸に対する磁気モーメントおよび電流の方向余弦をそれ






















 また, Kokado ら 3の理論研究によれば, AMR の符号と d 軌道の分極から伝導電









               (5-2) 
 
という式であらわされる. また Fig. 5-2 のようなグラフでスピン分極の符号が判
定できる. 例えば, Co や Ni であれば, up-spin の伝導電子が down-spin の d 軌道に
散乱され, AMR の符号が正となる. また, Fe4N の場合は down-spin の電導電子が




 また, 異常ホール効果 (AHE)4 は AMR 効果同様, 強磁性体のスピン軌道相互
作用(SOI)に起因するものである. 現在, 異常ホール効果の要因は 3 つのメカニ
ズムがあることが広く認められている. 外因性メカニズムであるスキュー散乱 






の関係がある 7, 8. 一方で, 内因性の異常ホール効果 (Fig. 5-5)9 は電場下におけ
るスピンに依存した非対称な s-d 混成から出現する現象であり, 抵抗率の関係は
AH∝xx
2 で与えられる 10. 以上のことから, 一般的に実験データの記述および
AHE のメカニズム解明にはAH = axx +bxx
2 のスケーリング則が用いられる. 
加えて最近では, Onoda ら 11により AHE に対する統一的な理論が報告されてい








している(Fig. 5-6).  
 さらに, Tsunoda ら 12によれば, Fe4N 薄膜では 50 K 以下で AMR 比が増大し, 35 
K 以下で 4θ成分が出現するという特徴的な挙動を示している(Fig. 5-7). Fe4N と
同じ逆ペロブスカイト型遷移金属窒化物である(Fe, Co, Ni)4N も十分に低温異常
が発現する可能性がある. それより本章では, まずこの Fe4N の低温異常につい
て AMR 効果, AHE を用いて検討する. Fe4N の電流磁気効果で得られた知見を元
に(Fe, Co, Ni)4N の支配的な s-d 散乱過程の検討, および FeCo3N のハーフメタル





























Fig. 5-2 伝導電子と d 軌道のスピン分極による AMR の符号判定 
V
M












































































第２節 Fe4N の異方性磁気抵抗 (AMR) 効果と 
  窒素位置規則度の関係 
 
Fe4N 薄膜では 50 K 以下で低温異常があることを第 1 章で述べた. この低
温異常の要因は現在判明しておらず, 第 4 章で 50 K 以下では磁気異方性にも低
温異常が現れることが判明したことから磁気相転移的な現象が起きていること
が推定された. 一方で, Fe4Nが高スピン分極率を有する要因は窒素が体心位置に
侵入することにより, Fe4N 内の窒素の 2s, 2p 軌道により面心位置の Fe の 4s, 4p
軌道が結合・反結合軌道にエネルギー分裂し, さらに Fe の 4s, 4p 軌道が Fe の 3d
軌道と混成軌道を形成することによって, フェルミエネルギー近傍で Fe の 4s, 
4p軌道の状態が up spin側だけ非常に小さくなるためだと考えられる. それより, 
Fe4N の磁気伝導特性において窒素が体心位置に侵入することは重要である可能
性が高い. 以上のことから, 本節では第 3 章で作製した窒素位置規則度の異なる
Fe4N 薄膜の異方性磁気抵抗効果を測定し, 低温異常がどのように変化するか調
査する.  
Fig. 5-8に窒素位置規則度が 0.93と 0.82の場合の印加磁場角度に対する抵
抗変化率(AMR カーブ)を示す. どちらの規則度でも全ての測定温度で|| で
あり AMR 比が負であることが判明した. また, 測定温度が低温になるにつれて
AMR 比は増大している. AMR 比の大きさは S = 0.82 の試料のほうが S = 0. 93 の
それに比べ小さい. また S = 0. 93 の試料では測定温度低下に伴って AMR カーブ
が正弦波からずれてゆくことがわかる.  
それぞれの測定温度における AMR カーブをフーリエ解析して求めた
cos2成分の係数C2と cos4成分C4の係数を Fig. 5-9 にしめす. ここで 2C2は
AMR 比に対応する. S = 0. 93 の場合では 50 K 以下から C2が急激に増大し, 5 K
においては 50 Kでの値の 3倍程度の-3.5 %となっている. 全ての Sの試料におい
ても 50 K 程度から C2の増大がみられるが, S が低下することにより, C2の増大
割合は小さくなってゆき, S = 0.82の試料では 5 KにおけるC2は 50 Kでの値の 2
倍程度の-0.6%となっている. C4は S = 0.93 の試料において 30 K から正の値が出
現しているしかしながらS = 0.91 以下の試料では 30 K以下でも C4はほとんど






























































































異な磁気伝導特性の物理起源をより明確化することを目的に, Fe4N 薄膜の AHE
について検討を行う. 異なった窒素位置規則度を有する Fe4N 試料を作製し, 
Fe4N 薄膜における AHE の温度依存性について調査を行った. 第 2 節で調査した
AMR 効果との比較から, AHE でも低温異常が発現することが期待される.  
Fig. 5-10 に S = 0.93 の Fe4N 膜における, 様々な温度で測定したホール抵抗率
(xy)の印加磁場依存性(H)を示す. 薄膜形状に基づく磁気異方性によって膜面直
方向への磁化過程は回転磁化によるものであり, これに対応して|H| < 20 kOe の
範囲ではxy は磁場に比例し直線的に増大する. 一方で|H| ≥ 20kOe の範囲では, 
xyは磁場に対してゆるやかに直線的に増大する.  
Fig. 5-11 (a)に窒素位置規則度が異なる試料における異常ホール抵抗率, 
AHの測定温度依存性を示す. 全ての S において, 測定温度上昇とともに, AHが
上昇している. また, 規則度上昇に伴い, AHが単調に減少している. Fig. 5-11 (b)
にそれぞれの規則度を有する試料における縦抵抗率, xx の温度依存性を示す. 
xxはxyと同時に測定した. xxの値はAHの 20 倍程度だが, AH同様の温度なら
びに規則度依存性を示している. これは, 前節の AMR 効果における縦抵抗率の
規則度に対する傾向と一致しており, 窒素位置規則度上昇に伴い, 粒界散乱, 不
純物散乱が減少したものと考えられる.  






2       (5-3) 
S = 0. 93のFe4N膜では, AHが300 Kから50 Kまでは単調に増大しているが, 50K
以下では急激に減少しており, 5 KにおけるAHは 300 KのAHよりも小さくなっ
ている. しかしながらこの低温異常は S 低下により急激に減衰し, S = 0. 91 の試
料では 50 K 以下でのAHの減少分はわずかに 50 K でのAHの 5 %程度となって
いる. S = 0.82, 0.85の試料では低温異常はほとんど消失し, AHは温度低下に対し
て単調に増加するようになる. 以上の結果から, AHの低温異常もAMRと同様に
結晶場効果の可能性がある.  
 ここで, Fe4N薄膜におけるAHEの起源について考察する. 本章緒言で述
べたように AHE の起源は外因性と内因性が挙げられるが, その判別方法はこれ
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まで報告がされていなかった. Fig. 5-13 に Fe4N膜におけるAH vs xxのグラフを




がわかる. それより, 本章序説で述べた Onoda らの統一的理論に従えば Fe4N の
AHEは内因性の可能性が高いと考えられる. しかしながら, S = 0. 93のFe4N膜で
は, 低温になるにつれてxxが増大する一方でAHが減少しており, Onoda らの理









Fig. 5-10  窒素位置規則度が最も高い Fe4N 薄膜のホール曲線 
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Fig. 5-11 窒素位置規則度の異なる Fe4N 薄膜の各測定温度における 
(a) 異常ホール抵抗率, (b) 縦抵抗率 
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第４節 Fe4N 薄膜の電流磁気効果と正方晶結晶場効果 
 
Fe4N 薄膜の異方性磁気抵抗 (AMR) 効果および異常ホール効果 (AHE) 
における低温異常はどちらも同様の温度で発現していることから, どちらの低
温異常も同様の起源だと考えられる. これまでこの Fe4N 特有の現象の起源は不
明であったが, 最近の報告で, 正方晶結晶場効果によるものという理論計算が
報告されている 13. それより本節では, 正方晶結晶場効果を考慮し, AMR 効果お
よび AHE の低温異常について考察する.  
 
第１項 Fe4N 薄膜における異方性磁気抵抗効果と正方晶結晶場の相関 
 Kokado らの理論によると Fe4N の場合, 室温では立方晶結晶場効果が効
いていると考えられ, 縮退していた 3d 軌道はガンマ軌道(𝑑3𝑧2−𝑟2, 𝑑𝑥2−𝑟2)とイプ
シロン軌道(dxy, dyz, dzx)に分裂する. 立方晶結晶場効果では cos2成分は下記の式
で表される.  






     (5-4) 
はスピン軌道相互作用の大きさ, は結晶場分裂の大きさ, D, Dはフェルミ準
位におけるガンマ軌道, イプシロン軌道の状態密度である. R は s→s 散乱と s→d
散乱の低効率の比を表しており, 温度低下に伴い, フォノン散乱が減少する分, 
抵抗率が単調に減少するとして Fig. 5-14 (a)のように定義する. Dは 50 K まで
Fig. 5-14 (b)のように変化しないとする. 立方晶結晶場効果が効いている場合, 
cos2成分は温度低下に伴いフォノン散乱が減少する分, (5-4)式の分母の R が減
少し温度低下に伴い緩やかに単調に増大する. 50 Kから 300 Kまで Fig. 5-15にプ
ロットしている実験値と比較してみると良く合致していることがわかる.  
一方で, 低温で正方晶結晶場効果が効いている場合は, ガンマ軌道の分














     (5-6) 
𝐷𝜀0, 𝐷𝜀±はフェルミ準位における各軌道の状態密度である. 正方晶結晶場効果の
場合は, 上記の式で表される. 𝐷𝜀0, 𝐷𝜀±の各軌道の状態密度は Fig. 5-14 (b)のよう
に変化すると仮定した場合, 50 K 以下の実験結果も良くフィッティングできる
ことがわかる(Fig. 5-15). 以上のように Kokado らの結晶場効果を取り入れた






Fig. 5-14 (a)抵抗値の温度変化 (b)各軌道の状態密度 
 
 






































































合の各軌道の分裂の模式図を Fig. 5-16 に示す. 測定温度が 50 K 以上であれば, 
Fe4N は立方晶結晶場下にあると考えられ, その 3d 軌道はガンマ軌道(𝑑3𝑧2−𝑟2, 
𝑑𝑥2−𝑟2)とイプシロン軌道(dxy, dyz, dzx)に分裂している. しかし, 3d 軌道のバンド
形成によってガンマ軌道とイプシロン軌道の状態密度のオーバーラップはフェ
ルミ面において存在し, 有限の軌道角運動量(lz)が存在する(Fig. 5-16 (a)). 一方で, 
50 K 以下において Fe4N は正方晶結晶場に変化し, ガンマ軌道の分裂ならびにイ
プシロン軌道の dxyと dyz, dzxへの分裂が生じる. それによりフェルミ準位上での
各軌道の状態密度のオーバーラップ度合いが変化し(Fig. 5-16 (b)), lzが変化する




















第３項 Transverse AMR 効果を用いた低温における 
 Fe4N 薄膜の正方晶化の検証 
  
本節でこれまで正方晶化により Fe4N 薄膜の低温異常を良く説明できた. 
しかしながら, MgO 基板と Fe4N 膜の熱膨張係数に基づく異方的な熱収縮によっ
てFe4N格子の正方晶化が生じることは考えられるが, 低温におけるFe4N格子の
報告は, Tsunoda ら 12により, 面直方向に対する X 線回折(out-of-plane XRD)を用
いた面直格子定数の温度変化について報告されているのみであり, Fe4N 格子が
本当に 50 以下の低温で正方晶化しているか否かについては十分に調べられてい
ない. 加えて第 3 章で Fe4N 薄膜の低温 XRD 測定を行ったが, 全ての測定温度に
おいて XRD 測定精度範囲内でのみ c/a が変化しており, 50 K 以下における Fe4N
薄膜の正方晶化が観測されなかった . そこで本項では , 正方晶化の検証は
Transverse AMR 効果を測定することにより検証する.  
電流方向を含む平面内で磁化を回転させる通常の in-plane AMR 効果に
対して, Transverse AMR 効果は電流方向に直交する平面内で磁化を回転させる
(Fig. 2-8 (b)). 一般的に電気抵抗率, はテンソルであり𝐸𝑖 = 𝜌𝑖𝑗𝐽𝑗  と表される. Ei
は電場, Jj は電流密度である. 磁化ベクトルの方向余弦i にij が依存すると仮定
し展開すると, AMR は下記の式になる 14.  
𝜌𝑖𝑗(𝛼) = 𝑎𝑖𝑗 + 𝑎𝑘𝑙𝑖𝑗𝛼𝑘𝛼𝑙 + 𝑎𝑘𝑙𝑚𝑛𝑖𝑗𝛼𝑘𝛼𝑙𝛼𝑚𝛼𝑛 +∙∙∙    (5-7) 
ここで, aij, aklij, aklmnijはそれぞれ 2 階, 4 階, 6 階のテンソルである.  
X 軸方向に通電をした場合の Transverse AMR 効果は, z 軸から測定した磁化角度
をとすると1 = 0, 2 = sin , 3 = cosとなり,  
𝜌(𝜃) = 𝐶0
𝑡𝑟 + 𝐶2
𝑡𝑟 cos 2𝜃 + 𝐶4
𝑡𝑟 cos 4𝜃 +∙∙∙ 






















(𝑎111122 + 𝑎333311 − 6𝑎223311)     (5-9) 
となり正方晶の場合は𝐶2
𝑡𝑟が存在するが, 立方晶では存在しない. このことから, 
Transverse AMR 効果の測定により, 立方晶, 正方晶の区別ができる.  
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それより本項では, Fe4N 擬単結晶膜の Transverse AMR 効果の温度依存性を測定
することにより, 立方晶→正方晶転移の検証を行う.  
Fig. 5-17 (a)に各温度で測定したTransverse AMRカーブを示す. 縦軸は抵
抗変化率であり, ((')0)/0と定義した. 300 K では AMR カーブは cos2
形状の曲線を描いている. 測定温度低下に伴い, 100 K から AMR カーブに cos4





𝑡𝑟の係数を Fig. 5-17 (b)に示す. in-plane 







関わらず, ほぼ値が変化しない. しかし, 𝐶2
𝑡𝑟は 50 K 以下では急激に負に増大し
ており, 5 K においては 2 %程度となっている. また, 𝐶4
















Fig. 5-17 (a) 各温度における transverse AMR カーブ 
































































第５節 (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の異方性磁気抵抗効果 
 
前節までで Fe4N 薄膜の低温異常の原因を解明した. それより, 逆ペロブ
スカイト型遷移金属窒化物の AMR 測定において低温異常が現れた場合でも,正
方晶結晶場効果を考慮することによりその材料の s-d 散乱を良く考察できる. そ
こで, 本節では本研究第 3 章で作製した(Fe, Co, Ni)4N の AMR 効果を測定し, こ
れら材料の s-d 散乱を検討する.  
 
第１項 (Fe, Co)4N の異方性磁気抵抗効果 
 本項では第 3 章で作製したそれぞれの FeCo 組成の(Fe, Co)4N の異方性磁気
抵抗効果を測定した. その一例として, (Fe0.3Co0.7)4N 薄膜の印加磁場角度に対す
る抵抗変化率のグラフを Fig. 5-18 に示す. AMR 比は Fe4N 薄膜に比べかなり小さ
いが, Fe4N 薄膜と同様に温度に関係なく常に負を示している. また(Fe, Co)4N で
は 4成分がほとんど無いようにみえる. さらにそれぞれ FeCo 組成の(Fe, Co)4N
におけるAMR曲線をフーリエ解析したグラフを Fig. 5-19に示す. フーリエ解析
の結果, 4成分がないことが明らかになったことから省略する. 全ての FeCo 組
成において Fe4N 薄膜に比べるとかなり AMR 比は小さいが常に負である. 加え
て Takahasi ら 17は全ての FeCo 組成に関しても DOS を計算しておりフェルミ面
において負の分極率であることから, Fig. 5-2 のグラフでは Fe4N 同様の右下の領
域に入り, down-spin の伝導電子が down-spin の d 軌道に散乱される s-d 散乱が支
配的であり, minority spin 電子伝導だということがわかった. また, (Fe0.3Co0.7)4N






Fig. 5-18 (Fe0.3Co0.7)4N 薄膜の各温度における 
印加磁場角度に対する抵抗変化率 
 
Fig. 5-19 (Fe, Co)4N 薄膜の AMR カーブをフーリエ解析して求めた 
cos2成分の係数C2の係数 
























































第２項 (Fe, Ni)4N の異方性磁気抵抗効果 
 本項では第 3 章で作製したそれぞれの FeNi 組成の(Fe, Ni)4N の異方性磁気
抵抗効果を測定した. その一例として, (Fe0.75Ni0.25)4N薄膜の印加磁場角度に対す
る抵抗変化率のグラフを Fig. 5-20 に示す. AMR 比は Fe4N 薄膜に比べかなり小さ
く, AMR 比は室温では正, 低温では負を示している. また(Fe, Ni)4N では 4成分
がほとんど無いようにみえる. さらに全ての FeNi 組成をまとめたフーリエ解析
したグラフを Fig. 5-21 に示す. フーリエ解析の結果, (Fe, Ni)4N でも 4成分がな
いことが明らかになったので省略する. 加えて共同研究先である筑波大学の
MBE で作製した(Fe, Ni)4N についてもプロットする. 全ての FeNi 組成において
Fe4N 薄膜に比べるとかなり AMR 比は小さく室温では正, 低温では負と変化し
ている. このような符号の変化は緒言で述べた AMR の理論では説明できない. 
そこで, 正方晶結晶場効果を考慮し考察する.  
  (Fe, Ni)4N のフェルミ準位における DOS は負であることから d 軌道の分
極率が負の場合のみ考察する. Kokado ら 13 によれば, up-spin の伝導電子が











𝐷𝜀+      (5-10) 
この場合 AMR 比は常に正となる.  










(𝐷𝛾 − 𝐷𝜀0)      (5-11) 
AMR 比は正または負をとる. それより測定温度によって AMR 比の符号が変
化する(Fe, Ni)4N は 5-11 式にあてはまり, down-spin の伝導電子が down-spin の d











Fig. 5-20 (Fe0.75Ni0.25)4N 薄膜の各温度における 
印加磁場角度に対する抵抗変化率 
 
Fig. 5-21 (Fe, Ni)4N 薄膜の AMR カーブをフーリエ解析して求めた 
cos2成分の係数C2の係数 























































第６節 (Fe0.25Co0.75)4N 薄膜を用いた強磁性トンネル 
接合の作製とその磁気抵抗効果 
 
Fe4N / MgO / CoFeB-MTJ における Inverse TMR効果は, 第１章で述べたように
Komasakiらによって報告されており 18, 最大で-75.1 %というTMR比が得られて
いる. しかし, 工業上の応用のためには, 更なる高 TMR 比が必要である. また, 
前節までで負の AMR 比を FeCo3N が有することから, 伝導電子が負の分極率を
有すると考えられる. そこで本章では, 前章で得られた結果から高分極率が望
める(Fe, Co)4N を用いて MTJ を作製し, TMR 特性を評価する.  
 
第１項 (Fe0. 25Co0. 75)4N を用いた MTJ の作製 
 Sunaga ら 19の MgO 基板上 Fe4N 基 MTJ と比較し, Komasaki らの Cu 下地を用
いた Fe4N 基 MTJ によって室温で最高－75.1 %というより高い TMR 比を報告し
ている. それより Cu 下地層は有用だといえる. この MTJ の条件は(Fe, Co)4N を
下部強磁性層に用いた場合でも適応できると考え, 本節では下部強磁性層であ
る(Fe, Co)4Nまでの条件最適化検討を行った. また, エピタキシャルCu下地上へ
の(Fe, Co)4N 膜作製は第 3 章において最適成膜条件を確立している. しかしなが
ら, 最適 IR 加熱温度である 250˚C では上部強磁性層の FeCo 層と MnIr 層の交換
結合が最適にできるか分からない温度であり, 最適な交換結合温度を求めるた
めには(Fe, Co)4N 層の加熱耐性温度を上げる必要がある. それより, 本節ではエ
ピタキシャル Cu 下地層と(Fe, Co)4N 下部強磁性層の間に, より(Fe, Co)4N と格
子定数のミスフィットが小さい Fe4Nを挟むことにより加熱耐性温度上昇を期待
したハイブリッド構造を検討する. 膜構成は(Fe, Co)4N基MTJ同様の下地を用い
て U. L. / Fe4N / (Fe, Co)4N を作製した. また窒素流量比は第 3 章で最適だと考え
られる 30%と固定して, その(Fe, Co)4N 層の IR 加熱温度を 250 ˚C, 300 ˚C と変化
させた際の in-plane XRD プロファイルを Fig. 5-22 に示す. また比較用としてエ
ピタキシャル Cu 下地上(Fe, Co)4N の in-plane XRD プロファイルについても示
す. まず(Fe, Co)4N単層の場合は IR加熱温度が 250 ˚Cでは(Fe, Co)4Nのピーク位
置にのみが確認できるが, IR 加熱温度を 300 ˚C にすることにより(Fe, Co)4Nピー
ク位置の強度が赤で示した矢印分低下し, Fe4Nの回折線が析出している. このよ
うなことから, 300 ˚C において(Fe, Co)4N と Fe4N に分解していると思われる. し
かし, Fe4N / (Fe, Co)4N のハイブリッド構造についてみてみると IR 加熱温度を
300 ˚Cに上昇させることにより(Fe, Co)4Nのピーク位置の強度が赤い矢印分増大
している. これより, ハイブリッド構造では 300 ˚C の加熱に耐えられているこ
 126 
とから, 最適 IR 加熱温度は 300 ˚C だと判明した. 以上から, (Fe, Co)4N 単層では
250 ˚C が, Fe4N / (Fe, Co)4N のハイブリッド構造では 300 ˚C が最適条件だと確立
できた. しかしながら, ハイブリッド構造では, (Fe, Co)4N 層に合わせ in-plane 
XRD 測定を行っているにも関わらず, どちらの IR 加熱温度でも Fe4N の強度が
大きい. これより(Fe, Co)4N の Co が Fe4N に拡散している可能性がある. その可



























第２項 (Fe0.25Co0.75)4N 層を用いた MTJ の後加熱処理温度依存性 
 
前項までに行ってきた MTJ 作製条件の最適化の検討から(Fe, Co)4N 基
MTJ の条件が確立された. しかしながら, 第 3 章の結果から高温では(Fe, Co)4N
が分解している可能性がある. (Fe, Co)4N が分解してしまっている場合, Fe4N 基
MTJ と FeCo 基 MTJ を比較してしまっていることになるため, (Fe, Co)4N のスピ
ントロニクス材料としての特性を評価できていないことになる. それより, 本
節では低い後加熱処理温度から TMR 特性について調査を行い, 第 5 節の結果か
ら明らかになった s-d 散乱機構の検証および(Fe, Co)4N がスピントロニクス材料
としての性能を調査する. 膜構成は U. L. / Fe4N (10) / Mg (0.55) / MgO (1.56) / 
CoFe(4) / MnIr(5) / Ru(10), U. L. / (Fe, Co)4N (10) / Mg (0.55) / MgO (1.56) / CoFe(4) 
/ MnIr(5) / Ru(10), U. L. / Fe4N (10) /(Fe, Co)4N (10) / Mg (0.55) / MgO (1.56) / 
CoFe(4) / MnIr(5) / Ru(10)の 3 種類の MTJ を作製し, IR 加熱温度は前節の結果を
ふまえ, Fe4N単層は 330 ˚C, (Fe, Co)4N単層は 250 ˚C, ハイブリッド構造は 300 ˚C
と固定し, 後加熱処理温度依存性について調査した. Fig. 5-23 にハイブリッド
FeCo3N 基 MTJ および, Fe4N 基 MTJ における抵抗に磁場依存性を示す. Fe4N 基
MTJ 同様, ハイブリッド FeCo3N 基 MTJ においても各強磁性電極の磁化方向が
平行時よりも反平行時の抵抗が低いインバース TMR 効果を確認できた. それよ
り, 理論計算 17の通り, 実験的にも負の分極率を示すことが確認できた. 加えて, 
TMR特性の後加熱処理温度依存性のグラフを Fig. 5-24に示す. Fe4N基MTJ にお
いては 320 ˚C まで TMR 比が上昇し, 最高で TMR 比-50 %という比較的高い値が
得られている. しかし, (Fe, Co)4N 基 MTJ では Fe4N 同様に TMR 比が 320 ˚C まで
上昇しているが, TMR比は-20 %程度しかなく, Fe4N基MTJに比べかなり小さい. 
更に, 320 ˚C 以上の温度で 0 %となっていることから, (Fe, Co)4N が分解してしま
っていることがわかる. また, ハイブリッド構造の MTJ では 320, 350 ˚C 程度で
-40 %という(Fe, Co)4N 基 MTJ に比べると大きな TMR 比が得られているが, 350 
˚C 以降 Fe4N と同じように TMR 比が低下している. このようにハイブリッド構
造の MTJ において Fe4N 基 MTJ と類似した挙動を示すことに関しては, (Fe, 
Co)4NのCoが下の Fe4N層に拡散したことが考えられる. 以上より, (Fe, Co)4N基
MTJ においてインバース TMR 効果が確認できたことから, (Fe, Co)4N は負の分
極率を有することが実験的に証明できた. しかしながら, (Fe, Co)4N では Fe4N を
超える高い TMR 比が得られなかった. これは, (Fe, Co)4N の低耐熱性および低規
則度が原因だと考えられ, 本研究では(Fe, Co)4N のポテンシャルを十分に引き出
せていない可能性が高い. ただし, 低耐熱性によりこれ以上の規則化は望めず，













































の調査を行った. 加えて異方性磁気抵抗効果を用いて(Fe, Co, Ni)4Nの s-d散乱の
検討を行った. さらに(Fe, Co)4N基の MTJ を作製してその TMR 特性を評価した.  
 
1. Fe4N 薄膜の異方性磁気抵抗(AMR)効果と窒素位置規則度の関係 




のみ確認できた. このことから, Fe4N の体心位置に窒素が規則的に侵入
することが重要であり, 結晶構造と AMR の低温異常が密接な関係であ
ることを確認した.  
 
2. Fe4N 薄膜の異常ホール効果(AHE) 
窒素位置規則度の異なる Fe4N 薄膜において常に正の異常ホール抵抗
率を確認し, 縦抵抗率同様, 温度に対して単調に減少した. 異常ホール
伝導率では 50 K までは温度低下に伴い単調に増大したが, 50 K 以下では
急激に減少する低温異常が現れた. この低温異常は前節同様の温度で発
現し, 規則度低下に伴い減衰した. それより, Fe4N薄膜の電流磁気効果に
おける低温異常発現には窒素が体心位置に規則的に侵入する必要がある




3. Fe4N 薄膜の電流磁気効果と正方晶結晶場効果の相関 










4.  (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の AMR 効果 
全ての FeCoNi 組成で cos2成分のみの AMR 曲線が確認できた. (Fe, 
Co)4N 薄膜では全ての組成で AMR 比が常に負になり, (Fe, Co)4N は
down-spinの伝導電子が down-spinの d軌道に散乱される s-d散乱機構が支
配的であり, minority spin 電子伝導だということがわかった. 一方(Fe, 
Ni)4N薄膜では, AMR比が室温では正, 低温では負という結果が得られた. 
このような AMR 比の符号反転は正方晶結晶場効果を仮定すると理解で
き, (Fe, Ni)4N も down-spin が down-spin に散乱される s-d 散乱機構が支配
的であり, minority spin 電子伝導だということがわかった.  
 
5.  (Fe, Co)4N 薄膜を用いた強磁性トンネル接合の作製とその磁気抵抗効果 
ハーフメタル性が期待できる FeCo3N を用いて MTJ を作製し, その
TMR 特性を評価することにより FeCo3N の伝導を担うスピンの情報を調
査した. FeCo3N 基 MTJ においてインバース TMR 効果が確認できたこと
から, 前節の(Fe, Co)4N は minority spin 電子伝導を支持する結果が得られ
た. Fe4N基MTJ よりも高い TMR比が得られなかった要因は FeCo3Nの低


















E. Tatsumoto: J. Phys. , 102, 658, (1958).  
2例えばT. Miyazaki, Spintoronics, (NIKKAN KOGYO SHIMBUN, LTD. 2007), p. 81. 
など 
3
 S. Kokado, M. Tsunoda, K. Harigaya and A. Sakuma: JPSJ, 81, 024705, (2012).  
4 
E. H. Hall: Philos. Mag. , 10, 301, (1880).  
5 
J. Smit: Physica (Amsterdam), 21, 877, (1955).  
6 
J. Smit: Physica (Amsterdam), 24, 39, (1958).  
7 
L. Berger: Phys. Rev. , B 2, 4559, (1970).  
8 
L. Berger: Phys. Rev. B 5, 1862, (1972).  
9紺谷 浩, 平島 大, 井上 順一郎, 日本物理学会誌, 65, 239, (2010).  
10
 R. Karplus and J. M. Luttinger: Phys. Rev. , 95, 1154 (1954).  
11 
S. Onoda, N. Sugimoto and N. Nagaosa: Phys. Rev. , B 77, 165103 (2008).  
12
 M. Tsunoda, H. Takahashi, S. Kokado, Y. Komasaki, A. Sakuma and M. Takahashi: 
Appl. Phys. Exp. , 3, 113003, (2010).  
13
 S. Kokado and M. Tsunoda: J. Phys. Soc. Jpn. , 84, 094710, (2015).  
14
 R. R. Birss: Symmetry and Magnetism (North-Holland Publising Co. , Amsterdam, 
1964).  
15
 J. Li, S. L. Li, Z. W. Wu, S. Li, H. F. Chu, J. Wang, Y. Zhang, H. Y. Tian, and D. N. 
Zheng, J. Phys. : Condens. Matter, 22, 146006, (2010).  
16 
K. Kabara, M. Tsunoda and S. Kokado: Appl. Phys. Express, 7, 063003, (2014).  
17
 Y. Takahashi, Y. Imai and T. Kumagai: J. Magn. Magn. Mater. 323, 2941, (2011).  
18
 Y. Komasaki, M. Tsunoda, S. Isogami, C. C. Chen and M. Takahashi: J. Magn. Soc. 
Jpn. , 34, 524-528, (2010).  
19
 K. Sunaga, M. Tsunoda, K. Komagaki, Y. Uehara and M. Takahashi: J. Appl. Phys. , 










し, そのスピントロニクス応用の可能性を検討する.  
Mn4N の電子状態密度は報告されており, その Fermi 準位における分極率は正
であることが分かっている 1(Fig. 6-1). しかしながら伝導を担うスピンの報告は
これまでない. 加えて, 第 4 章第 6 節の Mn4N 薄膜の磁気異方性における温度依
存性では 100 K 以下で, 急激に磁気異方性が変化している. このことは, Fe4N 同
様, 電流磁気効果において低温異常が発現する可能性を示唆している. 本章で
は低温異常発現に注視しつつ, Mn4N 薄膜における AMR 効果について調査し, 
Mn4N 内の s-d 散乱の検討を行う.  
Mn4N 薄膜の電流磁気効果のうち異常ホール効果については複数報告されて
いる. パルスレーザー堆積 (PLD) 法で作製された試料 2(Fig. 6-2)と, MBEで作製
された試料 3(Fig. 6-3)の 2 件の報告である. しかしながらそれぞれの異常ホール
伝導率を比較してみると一桁程度異なり, 異常ホール効果の要因も PLD 薄膜で
は内因性, MBE 薄膜では外因性と異なる報告をしている. それより, 本章では異





る 4. Mn3SnはFig. 6-4に示すカゴメ格子と呼ばれる構造で, Mnのスピンは反強磁
性相互作用により, お互いに 120 度だけ傾いた状態で安定になる. しかしながら, 
外部磁場によりわずかに磁化が観測され, その結果異常ホール効果が発現する 
(Fig. 6-5). 現段階で Mn3GeN が反強磁性だと断定できないが, 反強磁性であった
場合, Mn3Sn のように異常ホール効果が発現する可能性がある. それより
Mn3GeN 薄膜についても異常ホール効果の検討を行う.  
最後に Mn4N を用いた MTJ の作製検討を行い, その TMR 効果特性が上述の













































































































第２節 Mn4N 薄膜の異方性磁気抵抗 (AMR) 効果 
 
Mn4N 薄膜の磁気特性をこれまで詳細に検討し, その垂直磁気異方性か
らスピントロニクス応用への可能性を見出してきた. しかしながら, Mn4N 薄膜
の磁気伝導特性について見てみるとほとんど報告が無く, その磁気伝導特性は
不明な点が多い. 一方で, 前節緒言でも述べたように異方性磁気抵抗 (AMR) 
効果を測定することにより, 伝導電子のスピン分極と d 軌道の分極率の符号を
判定できることが報告されている. Mn4N は理論計算を用いた分極率の報告はさ
れているが, 伝導電子のスピン分極率の報告は全く無いことから, 本節では
Mn4N 薄膜の AMR を測定しその磁気伝導特性を詳細に調査する.  
Fig. 6-6 に Mn4N 薄膜の印加磁場角度に対する抵抗変化率(AMR カーブ)
を示す. 300 Kでは|| ⊥でありAMR比が正であることが判明したが, 低温にい
くにつれて AMR 比は負に変化している. 加えて, Fe4N 薄膜同様, 測定温度低下
に伴って AMR カーブが cos2形状の正弦波からずれ, cos4成分があらわれてい
る. それぞれの測定温度における AMR カーブをフーリエ解析して求めた cos2
成分の係数C2と cos4成分C4の係数および抵抗率の温度依存性を Fig. 6-7に示
す. C2の符号は温度低下に伴い正から負に変化し, 特に 50K以下では急激に増大
し, 5 K では-0. 1 %となっている. C4は 300 K ではほぼ 0 だが, 100 K 程度から発
現し 5 K では-0. 38 %と C2の 4 倍程度の値となっている. このような低温異常 






Fig. 6-6 Mn4N 薄膜の各温度における印加磁場角度に対する抵抗変化率 
 
 
Fig. 6-7 Mn4N 薄膜の AMR カーブをフーリエ解析して求めた 
cos2成分の係数C2と cos4成分C4の係数 
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第３節 Mn4N 薄膜の異常ホール効果(AHE) 
 
Mn4N 薄膜の磁気伝導特性の報告は少ない. PLD 法
2と MBE 法 3 で作製さ
れた Mn4N 薄膜の異常ホール効果がわずかに報告されているが, 報告されてい




シスが得られた. また, 測定温度低下に伴い, xyが低下し5 K, 20 Kでは符号が反
転していることが判る.  
Fig. 6-9 に Mn4N 薄膜の測定温度に対する異常ホール伝導率AH を示す. 
最も規則度が高い試料では, AHは 300 K で-150 
-1･cm-1となっており, PLD 法 2
で作製された Mn4N 薄膜の報告と同程度である. 一方で MBE 法
3で作製された
Mn4N 薄膜の 10 分の 1 程度の値となっている. また, 150 K までは温度低下に伴
いAHが単調に増大しているが, 100 K から急激に減少し, 30 K でAHの符号が反
転している. このような低温異常は過去に報告に無い現象である. 特に, MBE 法
のAHは 300 K から 4.2 K の温度低下に伴い単調に減少し, 低温における符号の
変化も無い 3. 異常ホール効果の符号の反転は, 電気伝導を担うキャリアが変化
した場合に生じ得るが, 金属薄膜において, 測定温度の変化によってそのよう
なキャリアの変化が起きることは考えにくい. より詳細にAHの符号反転の原因
を探るために, Mn4N 薄膜における異常ホール効果の要因について考察する.  
Fig. 6-10 に最も規則度が高い試料の Mn4N 膜における|AH| vs xxのグラ
フを示す. 300 K から 100 K の範囲では, 縦伝導率がおおよそ 104 -1･cm-1で, ほ
ぼ定数であることから本研究における Mn4N の異常ホール効果は内因性だと考
えられる. この点で, その起源が外因性だとする MBE で作製された試料に関す
る報告 3 と相入れない. 同報告では, 論文中にグラフで示された縦抵抗率・異常
ホール抵抗率から算出できる異常ホール伝導率と, 論文中にグラフで示されて
いる異常ホール伝導率は一桁異なっており, 異常ホール伝導率の値の信頼性が
低いと考えられる. 一方で, 100 K 以下の範囲では, 温度低下に伴いAHが急激に
減少しており, これまでの異常ホール効果の理論では説明できない Mn4N 薄膜
特有の現象が現れている. 異常ホール効果における低温異常が観測された温度
は AMR における低温異常発現温度とほぼ一致している. それより, AHE におい




Fig. 6-8 Mn4N 薄膜試料の各測定温度における 
ホール抵抗率(xy)の印加磁場依存性(H) 
 
































































































Mn4N の AMR 効果および AHE の低温異常の傾向は Fe4N のそれらの低温
異常と類似している. それより Mn4N についても正方晶結晶場を原因としてい
ることが予測される. さらに Fe4N 同様, Mn4N 薄膜の低温異常が AHE において
も観測できることが考えられることから, 窒素位置規則度が異なる試料につい
ても測定する. その後, 本節では正方晶結晶場効果を考慮し, Mn4N 薄膜の s-d 散
乱機構を考察する.  
 
第１項 フェリ磁性体の AMR 効果 
 
Kokado らの正方晶結晶場効果を考慮した AMR 効果の理論 5 によれば, 
伝導電子 s↑(↓)が d軌道 d↓(↑)に散乱される過程が支配的な通常のStrong Ferromagnet 
(強い強磁性体)の場合, , Hex, , D(, 0)をそれぞれスピン軌道相互作用の大きさ, 
交換分裂の大きさ, 結晶場分裂の大きさ, フェルミ準位における d+(, 0)軌道の











𝐷𝜀+,↓(↑) .            (6-1) 












(𝐷𝛾,↑(↓) − 𝐷𝜀0,↑(↓)) .      (6-2) 
となり D0の大小により, AMR の C2成分の符号は変化する.  
フェリ磁性体の Mn4N 薄膜の場合, 副格子の影響を考える必要がある. 
サブラティスをそれぞれA, Bと仮定し, 上記式を拡張するとAMR効果はそれぞ
れのサブラティスの足しあわせで考えて良いことが判明し, C2 成分はそれぞれ
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第２項 AMR 効果および AHE の窒素位置規則度依存性 
 
Mn4N の AMR 効果および AHE において低温異常が確認できた. どちら
も同様の温度で低温異常が起きていることから正方晶結晶場効果が現れている. 







注意し，窒素位置規則度が異なる Mn4N 薄膜の AMR 効果および AHE の調査を
行った． 
Fig. 6-11 (a) に異なる規則度を有するMn4N薄膜におけるAMRフーリエ
成分の測定温度依存性を示す. 全ての窒素位置規則度で温度低下に伴い 2成分
の符号が正から負に反転していることが確認できる．一方で，4成分について
見てみると，規則度低下に伴い減少し S = 0.84 では消失していることから，磁性
の変化と関わらず，低温異常が減衰していることがわかる. この傾向は Fe4N 薄
膜と同様であり，Mn4N 薄膜においても温度低下に伴い立方晶結晶場効果から正
方晶結晶場効果に転移していることを支持している． 
 Fig. 6-11 (b)に異なる窒素位置規則度を有する Mn4N 薄膜の測定温度に対








s-d 散乱を検討する. 測定温度により AMR 比の符号が変化する Mn4N 薄膜は
s↑(↓)→d↑(↓)に当てはまる. 加えて Mn4N 薄膜の分極率は正であることが報告され
ていることから, 窒素位置規則度が低いMn4N薄膜においても s↑が d↑に散乱され
る s-d 散乱が支配的であり， majority spin 電子伝導であることがわかった.  
















Fig. 6-11 窒素位置規則度の異なる Mn4N 薄膜の 
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第５節 (Mn, Ge)4N 薄膜の異常ホール効果 
 
(Mn, Ge)4N薄膜は第4章で磁気特性を調査した結果, 非磁性または反強磁
性であると考えられる. 加えて, Mn4N との積層膜を作製して 420 ˚C まで加熱し
磁場中冷却を行った結果, 交換磁気異方性が発現しなかったことから, 室温以
下または 420 ˚C 以上のネール点を持つ反強磁性体か非磁性体であると考えられ
る. 本章序論で述べた通り, 最近の報告で反強磁性体の Mn3Sn において異常ホ
ール効果が発現することが報告されている. それより, (Mn, Ge)4N 薄膜のホール
効果を測定し, 異常ホール効果が現れれば反強磁性であると特定できる. 以上
のことから, 本節では(Mn, Ge)4N単層膜のホール効果を測定と, 磁場中冷却を行
った Mn4N 薄膜との積層膜の異常ホール効果を測定した.  
 
第１項 (Mn, Ge)4N 薄膜の異常ホール効果 
(Mn, Ge)4N 単層膜でホール効果を測定し, 異常ホール効果が出た場合, 
キュリー点が室温以下の強磁性か異常ホール効果が現れる反強磁性であること
が判明する. Fig. 6-12 に各測定温度におけるホール曲線を示す. 全ての温度で磁
場に対して単調に増大していることから異常ホール効果は現れていないことは
あきらかである. 加えて, 異常ホール抵抗率および縦抵抗率の温度依存性を Fig. 
6-13 に示す. 異常ホール効果は現れなかったので, 異常ホール抵抗率は温度に
依らず常に 0 である. 縦抵抗率をみてみると, 300 K では Mn4N 薄膜の 1.5 倍程度




















Fig. 6-13 (Mn, Ge)4N 単層膜の異常ホール伝導率および縦抵抗率の温度依存性 
  





















































第２項 Mn4N / (Mn, Ge)4N 積層膜の異常ホール効果 
 
(Mn, Ge)4N 単層膜では異常ホール効果はえられなかった. (Mn, Ge)4N 薄
膜のネール点が室温以下であるかに加え, 積層膜にすることにより Mn4N 薄膜
の正方晶化(低温異常)がどのように変化するか調査する. Mn4N / (Mn, Ge)4N 積層
膜の異常ホール伝導率は, 積層膜中における Mn4N 膜成分のみの異常ホール伝
導率を求めている.  
Fig. 6-14 のように積層膜を仮定する. dM(1, 2), xxM(1, 2), IM(x1, x2)はそれぞれ積層膜, 
Mn4N膜, (Mn, Ge)4N膜の膜厚, 縦抵抗率, 電流値である. l, hはホールバーの長さ
と幅である. 一般的に異常ホール抵抗率は下記のように書き換えられる.  
                 (6-5)  
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それより, 積層膜中における Mn4N 膜の異常ホール効果H1 および異常ホール伝














2          (6-7) 
のように求まる. それより Mn4N単層膜の縦抵抗率と積層膜中の Mn4N膜の異常
ホール抵抗寄与分から, 積層膜中における Mn4N 膜成分のみの異常ホール伝導
率を求めることができる.  
Fig. 6-15 に Mn4N 単層膜, (Mn, Ge)4N 単層膜, Mn4N / (Mn, Ge)4N 積層膜に
おける異常ホール伝導率の測定温度依存性を示す. 加えて赤いプロットは積層


































Fig. 6-15 Mn4N 膜, (Mn, Ge)4N 膜, Mn4N / (Mn, Ge)4N 積層膜, 積層膜中における  
   Mn4N 膜寄与分それぞれの異常ホール伝導率の測定温度依存性 
  




































  single Mn3GeN film
  dMn4N (100nm) / dMn3GeN (100nm)
  single Mn4N
  Mn4N (using calculated AH)
 150 





AMR の結果から Mn4N は majority spin 電子伝導だと予測した. 本節では MTJ を
作製し, up-spin の伝導電子が伝導を担うことを確認し，加えてその TMR 特性を
評価する. しかしながら, これまでMn4N薄膜を用いたMTJが報告された例無い. 
それより, 本節ではまず作製条件の検討から行い，その TMR 特性を CIPT を用
いて調査した. これまで我々のグループではMTJの絶縁層であるMgO層の形成
に RF スパッタ法を用いてきた．RF スパッタ法を用いた MTJ 作製の上で重要な
パラメータとして下部強磁性層酸化防止膜である Mg 層の膜厚である．Mg 膜厚
が薄すぎると MgO 層成膜時の余分な酸素が下部強磁性層まで到達してしまい，
下部強磁性層が酸化されてしまう．また，Mg 膜厚が厚すぎると MgO 層成膜時
に酸化されずに残った金属 Mg が強磁性層と MgO 層の界面に存在してしまうた
め TMR 特性が劣化してしまう．以上より Mg 膜厚の最適化は必須事項であり，
TMR 特性を正しく評価する上で重要である．特に過酸化により強磁性が酸化さ
れた場合，絶縁層膜厚が厚くなり過ぎることにより，CIPT による TMR 特性評
価が失敗する懸念がある．CIPT は第 2 章で述べたように面内方向に電流を流し，
異なるプローブ間距離によって得られたそれぞれ抵抗からTMR特性を見積もる．
それより，膜構成が所望と異なることにより，その TMR 特性が難しくなる．以
上のことから，まず，作製した MTJ が CIPT により正しく測定が行えるか調査
する．まず MgO 基板上に Mn4N(300nm) / Mg(dMg) / RF-MgO (dMgO) / CoFeB(2) / 
Ta(5) / Ru(40)の膜構成で擬単結晶 Mn4N 基 MTJ を作製し，MgO 絶縁層形成条件
の最適化を行った．RF-MgO は RF マグネトロンスパッタ法を用いて成膜した
MgO 層で，Mg は下部強磁性層の酸化防止層である．また MgO 層の膜厚に関し
ては，Mg 膜厚の酸化後の膜厚と成膜した MgO 膜厚を合わせた総膜厚は 1.5nm
としている．Table. 6-1 にそれぞれの Mg 膜厚で作製した MTJ での CIPT 測定フ
ィッティングの可否を示す．加えて，MgO 基板上に Mn4N(300nm) / CoFeB (2)/ 
Mg(dMg) / RF-MgO (dMgO) / CoFeB(2) / Ta(5) / Ru(40)の膜構成で作製した MTJ につ
いても載せる．下部強磁性層が Mn4N 単層の場合は Mg 膜厚に依らず全て測定が
失敗しているが，CoFeB を挟むことにより Mg 膜厚 0.55nm で測定に成功してい
る．これは Mn4N が酸化しやすいことが原因であると考えられる．Fig. 6-16 に酸
化物のエリンガム図 6を示す．絶縁層に用いる酸化マグネシウム (青線) は赤線
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で示している酸化マンガンよりも標準反応ギブスエネルギーが小さく酸化しや
すいことは明らかである．しかしながら， Fig. 6-17 に示す窒化物のエリンガム
図 7を見てみると，Mn4N の標準反応ギブスエネルギーは酸化マンガンより大き
い．これは Mn4N よりも酸化マンガンのほうが安定であることをしめしており，










成した，膜構成は，MgO 基板上に Mn4N(300nm) / (Mg(dMg) / Natural oxidation(3Pa, 
100sec.)) ×N / CoFeB(2) / Ta(5) / Ru(40)または，MgO 基板上に Mn4N(300nm) / 
(Mg(dMg1) / Natural oxidation(3Pa, 100sec.)) /(Mg(dMg2) / Natural oxidation(3Pa, 
100sec.)) / CoFeB(2) / Ta(5) / Ru(40)の 2 通りを作製し，第一成膜時 Mg 膜厚(dMg1)
を厚くさせ，Mn4N が酸化しない条件を検討した．Table. 6-1 にそれぞれの Mg
膜厚で作製した MTJ での CIPT 測定フィッティングの可否を示す．第一成膜時
Mg 膜厚を厚くすることにより，フィッティングに成功した．しかしながら，フ



































































イト型 Mn 基窒化物の磁気輸送特性の調査を行った.  
 
1. Mn4N 薄膜の異方性磁気抵抗(AMR)効果 
Mn4N 薄膜では AMR 比が室温では正, 100 K 以下の低温では負になった. 
AMR 曲線の cos2成分は AMR 比同様 100 K 程度を境に正から負に変化し, 
100K以下では急激に変化した. 加えて, cos4成分が100 K程度から発言し, 
温度は異なるが Fe4N の AMR と同様の傾向が得られた.  
2. Mn4N 薄膜の異常ホール効果(AHE) 
室温での Mn4N 薄膜の異常ホール効果は負の異常ホール抵抗率を示すが, 
30K 以下では正に変化した. 異常ホール伝導率の温度依存性は 100 K まで
は温度低下に伴い増大し最大で-200 -1・cm-1の値が得られたが, 100 K 以
下では急激に減少し 30 K 以下では符号が変化した. 縦伝導率と異常ホー
ル伝導率の関係から本研究で得られた Mn4N の異常ホール効果は内因性だ
と考えられる.  
3. Mn4N 薄膜の電流磁気効果と正方晶結晶場効果の相関 
低温における Mn4N 薄膜の AMR においても Fe4N の AMR と同様の傾向
が得られたことから, Mn4N 薄膜においても低温では正方晶結晶場効果が
効いていることが十分に考えられる. 正方晶結晶場効果を考慮することに
より Mn4N 薄膜の s-d 散乱は up-spin の伝導電子が up-spin の d 軌道に散乱
される majority spin 電子伝導が支配的だということがわかった. また, 異
常ホール効果でも, 100 K 以下で異常ホール伝導率が急激に減少する低温




4.  (Mn, Ge)4N 薄膜の異常ホール効果 




積層膜における Mn4N の異常ホール伝導率の寄与分を分離してみると, 300 
K から 150 K までは Mn4N 単層膜の異常ホール伝導率とほぼ一致する. し
かしながら, 積層膜では, 正方晶結晶場効果が現れる 100 K 以下でも異常
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ホール伝導率が 100 K 以上とほとんど変化しなかった. 積層膜にすること
により正方晶結晶場効果が減衰したことを鑑みると, 積層膜にすることに
より Mn4N 薄膜の正方晶化が抑制されたことを示唆している.  
5. Mn4N 薄膜を用いた強磁性トンネル接合の作製とその磁気抵抗効果 
Mn4N / MgO / CoFeB – MTJ を作製したが, TMR 比が得られなかった. こ
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い. そこで本研究では, 作製からとりかかり, 詳細な磁気特性を明らかにし, 伝
導特性を評価することによりスピントロニクス材料としての特性評価を行うこ






1. 擬単結晶(Fe, Co, Ni)4N 薄膜の作製 
MgO 基板上で, 全ての FeCoNi 組成で’相が単相で形成できることを確
認した. Co, Ni 量が増えるにつれて加熱温度耐性が低下する結果が得られ
た. Fe4N では最も規則度が高い試料で 0.93 と高い値が得られた.  
2. (Mn, Ge)4N 薄膜の作製 
Mn4N, (Mn, Ge)4N どちらも膜面内格子が拡がった. また, Mn4N では最高
で 0.94 と高品質な Mn4N の形成に成功した. (Mn, Ge)4N では, XRD 回折パ
ターンから Ge が頂点に規則的に位置していることがわかった. 得られた
(Mn, Ge)4N 薄膜はこれまで報告されているバルクの構造とは異なる T1
-構
造をとることがわかった. 第 3元素添加により加熱耐性温度が低下する(Fe, 
Co, Ni)4N と同様の結果が得られた.  
Fe4N 薄膜における結晶構造の温度依存性
 5～300 K の測定温度範囲内で面内・面直格子定数が単調に変化した. 常





1. (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の磁気特性 
全ての Fe, Co, Ni 組成で面内磁気異方性を有した. (Fe, Co)4N, (Fe, Ni)4N
どちらも Co, Ni 組成増大に伴い飽和磁化が単調に減少した. この傾向は
過去の報告と一致する.  
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2. Mn4N 薄膜の磁性と窒素含有量および窒素位置規則度の関係 
 110 emu/cc の小さな飽和磁化で, 過去の報告よりも角型比の高い磁化
曲線が得られた. またトルクによりその時の磁気異方性を測定すると
0.88×106 erg/cc という比較的高い磁気異方性が得られた. また, 窒素位置
規則度を変化させた Mn4N 薄膜を磁場中冷却した結果, 規則度低下に伴
い交換磁気異方性が増大した. それより, 窒素が不規則化している Mn4N
は反強磁性である.  
3.  (Mn, Ge)4N 薄膜の磁気特性 
我々が作製した(Mn0.8Ge0.2)4N では磁化が発現しなかったことから非磁
性又は反強磁性だと考えられる. これは第 3 章で判明した結晶構造が T1
-
構造であることが起因していると考えられる.  
4.  Fe4N, Mn4N 薄膜における磁気異方性の低温異常 





第章 逆ペロブスカイト型 Fe 基窒化物薄膜の磁気輸送特性
  
1. Fe4N 薄膜の異方性磁気抵抗(AMR)効果と窒素位置規則度の関係 
低温異常は規則度低下に伴い減衰した. 低温異常は低温において正方
晶結晶場効果を仮定することで説明できる.  
2. Fe4N 薄膜の異常ホール効果(AHE) 
 Fe4N の異常ホール効果は内因性だと考えられる. 異常ホール伝導率で
は 50 K までは温度低下に伴い単調に増大したが, 50 K 以下では急激に減
少する低温異常が現れた. この低温異常は AMR と同様の温度で発現し, 
規則度低下に伴い減衰した. この低温異常は AMR 効果同様正方晶結晶場
効果によるものである.  
3.  (Fe, Co, Ni)4N 薄膜の磁気抵抗効果 
(Fe, Co, Ni)4N は全ての組成で minority spin 電子伝導だった. また
FeCo3N基MTJを作製したところインバースTMR効果が得られたことか
らも minority spin 電子伝導を支持する結果が得られた. Fe4N よりも低い





第6章 逆ペロブスカイト型 Mn 基窒化物薄膜の磁気輸送特性 
 
1. Mn4N 薄膜の異方性磁気抵抗(AMR)効果 
Mn4N 薄膜では AMR 比が室温では正, 100 K 以下の低温では負になった. 
AMR 曲線の cos2成分は AMR 比同様 100 K 程度を境に正から負に変化し, 
100K以下では急激に変化した. 加えて, cos4成分が100 K程度から発言し, 
温度は異なるが Fe4N の AMR と同様の傾向が得られた. それより Mn4N 薄
膜においても正方晶結晶場効果が効いていると考えられ, 結晶場効果を考
慮することにより, Mn4N 薄膜は majority spin 電子伝導が支配的だとわかっ
た.  
2. Mn4N, (Mn, Ge)4N 薄膜の異常ホール効果(AHE) 
内因性だと考えられる Mn4N の異常ホール効果でも 100 K 以下で低温異
常が確認された. 一方で(Mn, Ge)4N 薄膜では異常ホール効果は発現しなか
った. Mn4N / (Mn, Ge)4N 積層膜の異常ホール効果では Mn4N の低温異常が
抑制された.  
3. Mn4N 薄膜を用いた強磁性トンネル接合の作製とその磁気抵抗効果 
Mn4N / MgO / CoFeB – MTJ を作製したが, TMR 効果が得られなかった. 
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